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En este trabajo se analiza la posibilidad de emplear un haz láser de 
Nd:YAG de alta potencia para modificar la superficie de un acero 
maraging de bajo contenido en níquel (14%), grado 200, por refusión 
superficial. 
La utilización de aceros de herramientas está ampliamente extendida en 
procesos de fabricación industriales como el corte, el mecanizado y el 
moldeo por inyección. Las muy buenas propiedades que presentan estas 
aleaciones están normalmente asociadas a un elevado precio, derivado 
tanto de la gran cantidad de elementos de aleación utilizados como de la 
complejidad de los procesos de fabricación involucrados y de los 
tratamientos térmicos necesarios. Debido a ello, la correcta elección de la 
aleación más adecuada para cada aplicación concreta es un factor 
fundamental. Además, durante su vida en servicio, estas aleaciones están 
sometidas normalmente a procesos de desgaste intenso de ahí que el 
desarrollo de técnicas de mejora superficial que  permitan aumentar su 
durabilidad suele tener una gran repercusión industrial. 
De entre todas las aleaciones desarrolladas, los aceros maraging (AM) 
son, posiblemente, los que han sufrido un mayor incremento en la 
demanda en las últimas décadas. 
Los AM son aceros de alta aleación caracterizados  por un muy bajo 
contenido en carbono. Su microestructura está formada por martensita 
Fe-Ni inicialmente blanda y tenaz,  obtenida después de un tratamiento de 
solubilización e hipertemple al aire, que presenta una alta 
conformabilidad y, por lo tanto, permite la fabricación de herramientas 
con formas complejas. Posteriormente, se mejoran las propiedades 
mecánicas con un tratamiento de endurecimiento estructural o 
precipitación relativamente sencillo que permite obtener aceros de ultra 
alto límite elástico, elevada resistencia a tracción,  gran tenacidad, y alta 
dureza y resistencia  al desgaste que los convierten en candidatos idóneos 
para su utilización como aceros de altas prestaciones. Su principal 
problema radica en la posibilidad de sufrir el proceso de reversión  de 






favorecido por su elevado contenido en níquel y las elevadas 
temperaturas alcanzadas, o durante procesos de reparación debido los 
elevados aportes térmicos generados, que empeoran drásticamente sus 
propiedades mecánicas. Su composición química puede ser muy variable 
y entre ellos destacan los de bajo contenido en níquel que, en su 
condición de máxima resistencia al desgaste, están especialmente 
diseñados para emplearlos en grandes moldes de fundición por inyección 
a presión de aleaciones ligeras de bajo punto de fusión, ampliamente 
utilizadas en la industria de bienes de equipo, aeronáutica y de 
automoción para fabricar, en grandes series, bloques de motores y 
cárteres de puentes traseros del embrague entre otros órganos de 
máquinas, y que además de ser más baratos poseen una alta resistencia al 
proceso de reversión de martensita a austenita.    
Esta misma cualidad se ha intentado aprovechar en este trabajo para 
evitar reblandecimientos excesivos en las zonas afectadas térmicamente 
durante el proceso de modificación superficial por el láser de Nd-YAG. 
Se estudió el empleo de dos técnicas de modificación superficial: La de 
refusión simple sin aporte de material  (Laser Surface Melting, LSM) y la 
de refusión con aportación de partículas cerámicas de TiN (Laser 
cladding, LC).  
La técnica de LSM podría ser utilizada para eliminar defectos 
superficiales muy pequeños como son microfisuras y fisuras poco 
profundas similares a las que se pueden producir, por ejemplo, en 
determinadas zonas críticas de los moldes de inyección a presión debido a 
la existencia de tensiones térmicas muy localizadas y a fatiga térmica.    
La técnica de LC, por el contrario, fue diseñada para reparar superficies 
que se deben recrecer para mantener sus dimensiones originales, como 
por ejemplo, aquellas de los moldes de fundición por inyección a presión 
en las que se produce desgaste erosivo con eliminación del material 
debido al flujo entrante del metal líquido. Este inconveniente toma una 
relevancia especial en los procesos de fundición inyectada a alta presión 
en los que dicho flujo es muy turbulento, y en los que se producen, por 






un resanado del material base y, por lo tanto, un posterior recrecimiento 
de la zona afectada. Además  también permitiría, en caso necesario, hacer 
depósitos multicapa para obtener restauraciones dimensionales 
importantes.   Como material de aporte se escogieron partículas de TiN 
cuya combinación de enlaces iónico, covalente y metálico las hace 
termodinámicamente muy estables, con un alto punto de fusión, una 
conductividad térmica de características metálicas, y excelentes 
propiedades mecánicas y tribológicas, tales como alta dureza y buena 
resistencia al desgaste, además de una buena resistencia química. 
En cada una de las técnicas empleadas se estudió el grado de  
solapamiento más adecuado para conseguir multipasadas que permitan 
extender su acción sobre una determinada superficie metálica. 
Con el estudio en profundidad de ambas técnicas se intenta que puedan 
sustituir con ventaja a las más tradicionales de reparación por soldadura 
(MIG, MAG, TIG, etc.) y, en el caso de laser cladding, competir con las 
de proyección térmica y con la soldadura por haz de electrones, debido a 
la polivalencia, alta velocidad de refusión, elevada focalización que 
permite obtener zonas térmicamente afectadas muy estrechas, muy baja 
aportación de energía térmica por unidad de superficie que evita fuertes 
distorsiones de las superficies tratadas y alta calidad superficial obtenida.             
El trabajo de investigación realizado permitió obtener  los siguientes 
resultados: 
1. Optimización del tratamiento térmico de endurecimiento por 
precipitación del AM con bajo contenido en níquel grado 200. 
Con un tiempo de maduración de 6 horas a una temperatura de 525ºC se 
consiguió la mejor combinación de propiedades tribológicas y mecánicas 
posibles, con un incremento de la dureza cercano al 50% y de la 
resistencia al desgaste por deslizamiento superior al 80% respecto al AM  
en estado de recocido de solubilización e hipertemple. En estas 
condiciones el AM cumple ampliamente con las exigencias mínimas del 
grado 200 (posee a temperatura ambiente una resistencia a la tracción de 






estricción del 54,5 % y un alargamiento a la rotura del 10%) y es tenaz 
(37 J de energía absorbida en el ensayo Charpy). 
La microestructura obtenida a temperatura ambiente es totalmente 
martensítica en todos los casos y no se detectó austenita retenida tras el 
hipertemple ni formada por reversión de la martensita durante la etapa de 
maduración. 
2.  Optimización del proceso de refusión superficial sin aporte de 
material mediante un láser de Nd:YAG (Técnica LSM). 
La mejor combinación de dureza y resistencia al desgaste por 
deslizamiento se consiguió después de someter el AM en la condición de 
máxima dureza (obtenida tras el tratamiento térmico de envejecimiento 
optimizado), a un proceso combinado de LSM, con solape entre pasadas 
del 25 %, y de tratamiento térmico final de endurecimiento por 
precipitación. El envejecimiento final permitió incrementar la dureza de 
la zona del baño de fusión solidificado un 9% aproximadamente  en 
comparación con el AM endurecido por precipitación, manteniendo la 
resistencia al desgaste por deslizamiento sin que el resto del material base 
tenga una disminución significativa de sus propiedades mecánicas debido 
a una posible sobremaduración. 
3. Optimización del proceso de refusión superficial con aportación de 
partículas de TiN (Técnica LC). 
Se obtuvo en la superficie procesada un material compuesto de matriz 
metálica (Metal matrix composite) reforzado por partículas cerámicas  de 
TiN perfectamente embebidas y distribuidas en la matriz, sin fundir y sin 
presentar ningún tipo de reactividad con la misma.  
La combinación del laser cladding con un tratamiento térmico de 
endurecimiento por envejecimiento final permitió alcanzar en la 
superficie del cladding valores máximos de dureza (superiores a 725 HV) 
y de resistencia al desgaste (la tasa específica de desgaste alcanza valores 
de 5,4 x 10-6 mm3/Nm), sin que el resto del material base tenga una 






Como conclusión cabe mencionar que la combinación de cualquiera de 
las dos técnicas de refusión superficial propuestas con un tratamiento 
térmico de envejecimiento final del AM, permite obtener un material de 
mayor dureza y resistencia al desgaste superficial que el acero maraging 








This work analyses the possibility of using a high power Nd:YAG laser 
to repair tooling manufactured in low-nickel (14%) maraging steel, grade 
200, by means of two laser-based techniques, the laser surface melting 
without filler material (LSM) and the laser cladding with TiN ceramic 
particles (LC). 
Tool steels are widely used in manufacturing processes such as cutting, 
machining and injection molding. The good properties of these alloys are 
usually associated with a high price, derived from their alloying elements, 
their manufacturing processes and, usually, the need of performing a final 
heat treatment to obtain the required mechanical properties. So, the 
choice of the most suitable alloy for each particular application is a 
critical factor. In addition, due to their intense working requirements, 
these alloys are likely to suffer significant surface damage that would 
limit their service life, therefore repair processes which allow the 
enhancement of their durability usually have a large industrial impact.  
From all of these alloys maraging steels are possibly those that have 
suffered a further increase in demand in recent decades. MS are low-
carbon high-alloy steels. Due to a solution annealing heat treatment their 
initial low-hardness and high-toughness Fe-Ni microstructure shows a 
great machinability which allows the manufacturing of complex shapes. 
Their mechanical properties are improved by a subsequent age hardening 
heat treatment, which allows obtaining steels with an ultra-high yield 
strength, elevated tensile strength, and high toughness, hardness and wear 
resistance. Their main disadvantage is the possibility of suffering a 
martensite to austenite reversion, favored by their high nickel content, the 
high temperatures reached during their service life or by the high thermal 
inputs achieved during repair processes, which makes their mechanical 
properties dramatically worse. Even the chemical composition may differ 
from one to another maraging steel, the decrease in the Ni content with 
respect to the conventional maraging steels, reduces the price of the steel, 
and should reduce the possibility of austenite retention after hardening 
and increase the resistance to reversion from martensite to austenite 






This characteristic has been used to avoid excessive softening in the 
thermal affected zones during the Nd:YAG laser surface modification of 
the studied maraging steel.  Two laser based techniques were studied to 
modify the surface of this low nickel maraging steel: Laser Surface 
Melting without filler material (LSM) and Laser cladding  (LC) with TiN 
particles.  
LSM could be used to remove very small surface defects such as micro-
cracks and shallow cracks generated by local thermal stresses and thermal 
fatigue similar to those that might occur, for example, in certain critical 
areas of the molds of injection molding. 
LC technique, however, was designed to repair strongly damaged 
surfaces, such as those of the injection molding molds where erosive 
removal of material due incoming flow of liquid metal is produced, 
particularly in the processes of high pressure die casting in which the 
flow is very turbulent, and those produced by thermal shock cracks of 
considerable size which involves removal of the base material, where it is 
necessary to maintain the original dimensions. Moreover, it would also 
allows obtain multilayer deposits to get significant dimensional 
restorations. TiN particles were selected as filler material. Their 
combination of ionic, covalent and metallic bonding makes them very 
thermodynamically stable compounds, with a high melting point, metallic 
thermal conductivity, and excellent mechanical and tribological 
properties, such as high hardness and good wear resistance, in addition to 
good chemical resistance.  
The in-depth study of both surface processing techniques should allow to 
advantageously replace the more traditional welding repair processes 
(MIG, MAG, TIG, etc.) and, in the case of laser cladding, to compete 
with thermal spraying and electron beam welding. This is possible due to 
the laser versatility and its high processing speed and high energy density 
which allows to obtain very narrow heat affected zones, avoids 
distortions and generates good surface quality.             






1. Optimization of the age hardening heat treatment  of the 14%Ni 
(200) low nickel maraging steel. 
With an age hardening time of 6 hours at a temperature of 525 °C the best 
possible combination of tribological and mechanical properties was 
obtained. Hardness has increased 50% and resistance to sliding wear 
more than 80% if results are compared to those of the solution annealed 
maraging steel. With this aging heat treatment this alloy exceeds broadly 
the minimum requirements of grade 200 (at room temperature it has a 
tensile strength of 1,635 MPa and a yield strength of 1,576 MPa), it is 
ductile (necking of 54, 5% and elongation at break of 10%) and tough (37 
J of energy absorbed in the Charpy test).  
A fully martensitic microstructure can be found at room temperature. 
Austenite was not detected, neither was it retained after the solution 
annealing or reversed from martensite after the age hardening treatment. 
2.  Optimization of the laser surface melting (LSM) by means of a 
Nd:YAG laser. 
The best combination of hardness and sliding wear resistance was 
obtained after subjecting the maraging steel in the peak-hardness 
condition (obtained with the previously optimized aging heat treatment) 
to a combined process which consists in LSM, with overlap between 
passes of 25%, and a final heat treatment of precipitation hardening. Final 
aging allowed to increase the hardness of the solidified molten pool 
approximately 9% in comparison with the precipitation hardened steel 
maintaining the sliding wear resistance without impairing the properties 
of the parent metal due to overageing. 
3. Optimization of the laser cladding process (LC) with TiN particles. 
In the laser processed surface a metal matrix composite (MMC) has been 
obtained. TiN reinforcement particles were perfectly embedded and 
suitably dispersed in the maraging steel matrix.   
The combination of the laser cladding with a final age hardening heat 






HV) and wear resistance values (specific wear rate reaches values of 5.4 
x 10 mm3/Nm-6), without impairing the properties of the parent material.  
In conclusion it should be mentioned that the combination of any of the 
two proposed surface melting techniques with a final aging heat 
treatment, allows improvement in hardness and resistance to sliding wear, 
both of them being higher than those of the aged maraging steel, 
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Debido a las convulsas condiciones económicas globales, a la gran 
dependencia de la humanidad de la energía derivada del petróleo y a las 
normativas ambientales cada vez más restrictivas, el uso de aleaciones de 
baja densidad con buenas propiedades mecánicas específicas, empieza a 
tomar una importancia considerable en la industria mundial por los 
ahorros en consumo de combustible y la disminución de emisiones 
contaminantes que supone su utilización frente a otros materiales 
metálicos de mayor densidad como los aceros.  
Aleaciones metálicas como las de aluminio y/o magnesio, utilizadas 
inicialmente en aplicaciones aeronáuticas y aeroespaciales donde su baja 
densidad era un factor decisivo, son cada vez más comunes  en la 
industria de la automoción. La entrada en vigor de reglamentos 
específicos, como las normas Euro 5 y Euro 6, con las que se pretende 
reducir las emisiones contaminantes procedentes de turismos y vehículos 
comerciales ligeros, ha contribuido de manera determinante en el 
incremento de la demanda de las mismas. Valga como ejemplo citar que 
si en el año 2000 el contenido medio en aluminio por vehículo era de 
aproximadamente 100 kg1, en la actualidad un automóvil de gama media 
y tamaño pequeño o medio puede contener de 50 a 200 Kg de aluminio, 
mientras que en automóviles de alta gama se llegan a utilizar hasta 500 
Kg e incluso cantidades mayores sin disminuir la funcionalidad de sus 
componentes. Estudios realizados han determinado que la utilización del 
aluminio en general y de piezas de aluminio fundido inyectado a presión 
en particular en la industria automovilística tiende a un crecimiento 
importante en los próximos años (Figura 1.1)2,3. Algo parecido sucede 
con el magnesio, cuya utilización tampoco ha dejado de crecer4,5. 
                                                             
1“Automotive Trends in Aluminum, the European perspective: Part one”. J. Hirsch. Hydro 
Aluminum Deutschland, R&D, D-530134 Bonn, Germany. http://www.keytometals.com.  
2
 “Global aluminium die-castings market to exceed 15.6 billion pounds (lbs.) by 2012, 
according to new report by Global Industry Analysts”. http://www.prweb.com. 
3
 S. Das and W. Yin. J.O.M. (2007) 83-87. 
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Figura 1.1.  “The changing make up of automobiles. Survey results: Aluminium 
usage by North American Automakers”6. 
Los procesos de conformado de las piezas metálicas utilizadas son 
variados y, aunque los más habituales son la extrusión, para fabricar 
perfiles estructurales de la carrocería, y la laminación, para obtener, entre 
otros, componentes planos del cierre de la carrocería7, en la actualidad 
está en auge la aplicación de procesos de fundición por inyección a 
presión, especialmente a alta presión (High Pressure Die Casting, 
HPDC), principalmente para la fabricación de componentes de los 
motores, bloques de motor, cajas de embrague, bombas de agua, 
componentes de transmisión, y diversos componentes de la carrocería1,7  
(Figuras 1.2, 1.3 y 1.4). 
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 “Magnesium vision 2020: A North American automotive strategic vision for 
magnesium”. United States Automotive Materials Partnership, a consortium of the U.S. 
Council for Automotive Research. 
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 “Automotive Trends in Aluminum, the European perspective: Part two”. J. Hirsch. 













Figura 1.3.  Crecimiento y tendencia de los procesos de fabricación por 
fundición de aluminio de bloques de motor entre los años 2000 a 2006
9
.   
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 “Communication module mass reduction”. FKA Report 56990. R. Wohlecker, R. Henn, 
H. Wallentowitz and J. Leyers. Aachen. 2006. 
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Figura 1.4.  Producción de bloques de motor en Europa Occidental 1997-2005
10
. 
La fabricación por fundición inyectada a presión, especialmente la 
HPDC, de piezas a partir de este tipo de aleaciones no está exenta de 
problemas. Más allá de la defectología característica de la técnica 
(porosidad, rechupes, sopladuras,…), que no son objeto de análisis en 
esta tesis, existen ciertas desventajas que se pueden paliar mediante la 
correcta elección del material del utillaje y la definición y realización de 
procesos de reparación adecuados.    
Las condiciones de trabajo de los moldes utilizados en la fundición por 
inyección a presión, especialmente los de HPDC, son extremas. Deben 
soportar la acción combinada de altas temperaturas, normalmente 
comprendidas entre 480 y 760ºC11, y presiones muy elevadas que generan 
ciclos termo-mecánicos muy drásticos, provocan fenómenos de fatiga 
térmica y agrietamiento, desgaste por erosión debido al flujo turbulento 
de entrada del metal líquido y posible ataque químico por contacto con el 
metal fundido que pueden llevar al fallo prematuro. Por ello, el material 
del utillaje debe presentar, entre otras propiedades, elevados valores de  
tenacidad, resistencia a la tracción y límite elástico, combinados con 
elevada dureza y gran resistencia al desgaste. Asimismo, el 
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mantenimiento de una adecuada funcionalidad de los moldes, está 
asociado a una muy buena estabilidad dimensional, que se consigue con 
un bajo módulo de elasticidad, bajo coeficiente de expansión térmica y 
buena conductividad térmica. 
En el caso de las aleaciones metálicas empleadas normalmente esta 
combinación de características se consigue mediante la adición de 
elementos de aleación, en cantidades relativamente elevadas, y con la 
realización de los tratamientos térmicos adecuados. Ambas condiciones  
unidas a la dificultad del mecanizado debido a su elevada dureza y a la 
gran precisión requerida en  el acabado superficial hacen que este tipo de 
moldes sean, habitualmente, muy caros.  
Normalmente los moldes para fundición por inyección a presión se 
fabrican con aceros de herramientas para trabajo en caliente (AISI grupo 
H)11,12 como la calidad AISI H-11 (1.2343) o AISI H-13 (1.2344). Estos 
aceros poseen durezas elevadas a temperatura ambiente (50,2 HRC, 
aproximadamente 510 HV en el caso del AISI H13) y aunque a 
temperaturas medias (200 – 400ºC) presentan una buena resistencia 
mecánica, las condiciones de inyección habituales de  las aleaciones de 
Al (675 – 790ºC) y de Mg (705 – 790ºC)11 pueden provocar un 
ablandamiento drástico en los moldes fabricados con este tipo de aceros 
(Figura 1.5).  
Excelente combinación de propiedades es la que presentan los aceros 
maraging (AM), a los que algún autor13 califica como las aleaciones 
férreas que ofrecen la mejor combinación disponible en cualquier 
material férreo de ultra alto límite elástico, resistencia a la tracción, 
ductilidad y tenacidad a fractura, entre otras. Estas propiedades se logran 
tras un tratamiento de endurecimiento por precipitación con el que se 
consigue un fuerte endurecimiento, con nitruros formados a partir de 
elementos de aleación, de una matriz martensítica tenaz por su bajo 
contenido de carbono. 
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 “Properties and selection: Irons, steels and high-performance alloys”, ASM Handbook, 
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Recientemente se están desarrollando distintos tipos de aceros maraging 
con bajo contenido en níquel para competir con los aceros tradicionales 
de herramientas de trabajo en caliente. El menor contenido en níquel los 
hace más baratos a la vez que  reduce la posibilidad de se produzca el 
proceso de reversión de  martensita a austenita que puede tener lugar en 
los maraging convencionales  tras largos periodos de tiempo de servicio a 
temperaturas elevadas. Esto favorece el mantenimiento de la dureza  
durante su vida en servicio. 
 
Figura 1.5.  Dureza de un acero AISI H13 en función de la temperatura
11
. 
Estas interesantes características hacen de este  tipo de acero el objetivo 
del presente trabajo. Concretamente, se seleccionó un acero con un 
contenido en níquel del 14%, grado 200 (valor de la resistencia a la 
tracción expresada en kpsi), cuyo tratamiento de endurecimiento por 
precipitación ha de ser optimizado, para lograr la adecuada combinación 
de propiedades mecánicas. 
El continuo  incremento en  la demanda y utilización de componentes de 
aluminio y magnesio en la industria del automóvil y el consiguiente 
crecimiento en los próximos años de los procesos de fabricación de 
piezas por inyección a presión a partir de este tipo de aleaciones hace 






Por otra parte, ante las condiciones de operación altamente agresivas a las 
que están sometidos los utillajes destinados a la conformación de 
componentes por inyección a presión, la investigación y el desarrollo de 
técnicas de reparación que permitan alargar aún más la vida útil de los 
moldes utilizados están claramente justificados.  
De entre todas las tecnologías disponibles destinadas tanto a la mejora de 
las propiedades superficiales (implantación iónica, CVD, PVD, 
proyección térmica,…) como a la reparación superficial (TIG, 
MIG/MAG, haz de electrones,..)14 de utillajes fabricados en aleaciones 
metálicas, hay que destacar el gran impulso que en los últimos años ha 
tomado la tecnología láser15. Su gran versatilidad, unida a algunas 
características singulares derivadas de su utilización, como son la alta 
productividad, la obtención de densidades de energía muy altas y 
uniformes y la generación de zonas afectadas por el calor estrechas11,16,17, 
entre otras, la convierten en candidata ideal para la ingeniería de 
superficies. Los procesos de refusión, temple, aleación y  recubrimiento 
superficial con láser ya se han aplicado con éxito a distintos sustratos 
metálicos para mejorar su resistencia al desgaste y a la corrosión y, en 
general, para aumentar la dureza de la superficie tratada18 – 34. 18,  19,  20,  21,  22,  23,  24,  25,  26,  27,  28,  29,  30,  31,  32,  33, 34 
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Como introducción al trabajo experimental que se desarrolla en esta 
memoria, se presentan a continuación  las principales características de 
los aceros maraging, haciendo especial hincapié en el tratamiento térmico 
de endurecimiento por envejecimiento, responsable de sus propiedades 
mecánicas características, ya que constituye uno de los objetivos de este 
estudio. Posteriormente, se definirán los procesos de modificación 
superficial propuestos y se analizarán los principales parámetros 
implicados en los mismos. Finalmente se mencionarán las características 
principales del proceso de fundición por inyección a presión de 
aleaciones ligeras, haciendo referencia a los requerimientos que deben 
soportar los moldes utilizados durante su vida en servicio y los 
principales mecanismos de fallo. 
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1.1. LOS ACEROS MARAGING 
La elevada demanda de materiales de alta resistencia usados en ingeniería 
mecánica ha sido la principal razón del gran desarrollo de los aceros de 
alta resistencia. Una de las líneas de innovación para dar respuesta a esta 
exigencia culminó con el descubrimiento de los aceros maraging (AM) a 
finales de la década de 1.95013,35,36,37. Su desarrollo inicial está atribuido a 
C. B. Bieber38 de la International Nickel Company, cuyo trabajo llevó al 
hallazgo de los dos primeros aceros maraging, que contenían 20% y 25% 
de níquel con pequeñas adiciones de aluminio, titanio y niobio. 
Inicialmente eran aceros de laboratorio y, aunque su precio era bastante 
elevado, no tardaron en  emplearse para usos muy concretos como piezas 
para motores de avión o cohetes y en algunos componentes de centrales 
nucleares en los que estos costes podían ser asumidos. Con el paso del 
tiempo han sido más ampliamente estudiados y su uso empieza a ser cada 
vez más común, debido a que estos aceros tienen la gran ventaja de 
presentar, para los mismos niveles de resistencia, una tenacidad muy 
superior a la de los aceros de alta resistencia, alcanzando una temperatura 
de transición dúctil-frágil cercana a los -260ºC. 
Entre las razones más importantes que se pueden citar para justificar el 
uso de aceros maraging en lugar de los aceros de herramientas 
convencionales destacan las siguientes12: 
 Ofrecen la mejor combinación disponible en cualquier material 
férreo de: 
 Ultra alto límite elástico, resistencia a la tracción, 
ductilidad y tenacidad a fractura. 
 Excepcional alta resistencia a la formación de fisuras, 
con valores de KIC de hasta 175,5 MPa m
1/2.  
 Mantienen sus niveles de resistencia a la tracción hasta 
350ºC aproximadamente. 
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 Su estructura martensítica de muy bajo carbono es 
suficientemente blanda (28 a 32 HRC) y totalmente mecanizable. 
Puede ser laminada en frío hasta el 80 o 90% de deformación sin 
que se produzcan fisuras, antes del tratamiento térmico de 
envejecido. También es posible la deformación en caliente. 
 El tratamiento térmico de endurecimiento estructural es 
relativamente sencillo y los cambios dimensionales producidos 
durante el mismo son muy pequeños (se produce una pequeña 
contracción uniforme), por lo que es posible realizar un 
mecanizado final antes de dicho tratamiento de envejecimiento. 
Las piezas pueden endurecerse de forma uniforme en toda su 
sección porque tienen una alta templabilidad. 
 Exhiben buena soldabilidad (normalmente con los procesos 
GMAW y TIG) debido a su muy bajo contenido en carbono, 
incluso en la condición de envejecidos por tratamiento térmico. 
No se necesita precalentamiento ni mantener una temperatura 
elevada entre pasadas para soldarlos y las propiedades de la zona 
térmicamente afectada (ZAC) pueden ser recuperadas mediante 
un tratamiento de envejecido post-soldadura. 
 Debido a que la martensita Fe-Ni dúctil se produce mediante un 
enfriamiento al aire desde la temperatura de austenización no 
existen, o son mínimas, fisuras o deformaciones y distorsiones 
severas. 
 Pueden ser endurecidos superficialmente mediante distintas 
técnicas de modificación superficial como la nitruración y 
presentan buenas características de resistencia a la corrosión, 
fisuración por corrosión bajo tensión y fragilización por 
hidrógeno, si se comparan con otros aceros de resistencias 
similares. 
Actualmente, su mayor desventaja sigue siendo su alto precio, que no 
solo se debe al elevado porcentaje de elementos de aleación que 
contienen  sino a la gran pureza que se necesita alcanzar para asegurar 
una alta tenacidad11,12,39. Por ello, su campo de aplicación queda reducido 
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a aplicaciones específicas donde las componentes de gran resistencia y 
tenacidad sean indispensables y, por tanto, el coste no constituya una 
limitación, o a aquellas en las que su uso implique una disminución de los 
costes totales del proceso. Así, pueden encontrarse en componentes para 
la industria aeronáutica y aeroespacial y en aplicaciones militares, siendo 
especialmente adecuados para componentes de motores tales como 
cigüeñales y engranajes y en componentes resistentes al desgaste en 
líneas de montaje y en matrices para forja y extrusión11,12,13. 
1. Características generales 
Tal y como ya se ha comentado, los AM son una clase especial de aceros 
UHSS (Ultra High Strength Steels) de muy bajo contenido en carbono, 
cuya resistencia no procede del contenido en carbono sino de la 
precipitación de compuestos intermetálicos. Su nombre deriva de la 
expresión en lengua  inglesa martensite age hardening12, que hace 
referencia a los tratamientos necesarios de temple y envejecimiento o 
maduración con los que se consigue una fina precipitación de compuestos 
intermetálicos que les confieren sus propiedades mecánicas 
características. 
Existen cuatro grados de aceros AM: 200, 250, 300 y 350. El número del 
grado hace referencia al valor de la resistencia a la tracción expresada en 
kpsi.  
Aunque la composición química varía dependiendo del acero maraging 
analizado, entre los elementos de aleación utilizados cabe destacar la 
presencia de: 
 Níquel: Normalmente en una proporción del 17 al 19% en peso. 
Es el responsable de la formación de la matriz de martensita Fe-
Ni dúctil, blanda y altamente distorsionada, y el principal 
componente de los precipitados que se forman en etapas 
tempranas del envejecimiento. Por otro lado, este elemento es 
determinante en el proceso de reversión de martensita a 
austenita.  
 Cobalto: Está presente en cantidades comprendidas, 






15% en peso. Provoca un ligero endurecimiento de la matriz por 
solución sólida e incrementa la temperatura de inicio de 
transformación en  martensita Ms (disminuyendo la posibilidad 
de encontrar austenita retenida). Su principal papel consiste en 
disminuir la solubilidad del Mo en la matriz martensítica, con lo 
que aumenta la cantidad de precipitados  ricos en molibdeno.  
 Titanio:   Aunque de los más activos, es uno de los elementos 
que se encuentran en menor proporción (normalmente entre 0,1% 
y 2%,  en función del grado del acero)12,13, precipita totalmente y 
muy rápido durante el proceso de envejecimiento. Al ser un 
elemento alfágeno contribuye a evitar el proceso de reversión. 
 Molibdeno: Normalmente de 2,5 a 5%, aunque puede llegar al 
10%, es uno de los principales constituyentes de los precipitados 
formados tras el proceso de envejecimiento.  
 Cromo: En algunos casos pueden tener hasta un 15%. El papel 
de este aleante es objeto de discusión debido a que si bien 
algunos autores40 sostienen que el cromo baja la solubilidad del 
titanio en la matriz martensítica, existen estudios41 realizados 
sobre aceros maraging con y sin cromo que indican que los 
contenidos de titanio en la matriz, tras un envejecimiento por 
unas pocas horas, son muy bajos tanto para aceros maraging sin 
cromo, como en aquellos que lo contienen. Sin embargo la 
posibilidad que el Cr afecte a la precipitación en las etapas 
tempranas del envejecimiento no debe ser descartada. Favorece el 
proceso de reversión de martensita a austenita. 
Una de las principales características de estos aceros en relación a su 
composición química viene dada por la muy baja cantidad de carbono que 
contienen (normalmente en la mayoría de los grados inferior a 0,03%). El 
carbono está considerado como una impureza en este tipo de aleaciones 
ya que durante el proceso de endurecimiento podría provocar la 
formación indeseada de TiC e influir adversamente en la ductilidad, 
resistencia y tenacidad del acero. 
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Además, para obtener aceros maraging de alta calidad la meta principal 
es conseguir una microestructura limpia, una alta homogeneidad 
composicional y un bajo nivel de elementos residuales, particularmente 
azufre y carbono que forman inclusiones frágiles que rompen cuando el 
metal es tensionado, iniciándose así la fractura y disminuyendo su  
tenacidad y su ductilidad. Por ello, durante su fabricación se suelen 
utilizar tecnologías de fusión en vacío como el desgasificado al vacío por 
inducción (VIM) y simple  o doble desgasificado al vacío por refusión 
(VAR)11,36. 
2. El endurecimiento por precipitación en los aceros maraging 
Aunque en el endurecimiento de este tipo de aleaciones están implicados 
procesos de solución sólida y transformación martensítica, el principal 
responsable de sus propiedades es la fina precipitación de elementos 
intermetálicos (normalmente Ni3Mo, Ni3Ti, Ni3(Mo,Ti), Ni3(Ti,Al), 
FeMo, Fe2Mo, Fe7Mo6)
12,13,41,42,43 en una matriz martensítica, en la que 
dichos precipitados actúan anclando el movimiento de dislocaciones. El 
proceso para la obtención de esta estructura es similar al temple y 
revenido de los aceros martensíticos, con la salvedad de que en éstos se 
obtiene martensita Fe-C de elevada dureza, y en el revenido posterior se 
consigue una precipitación de carburos metálicos. En los aceros maraging 
la martensita obtenida es Fe-Ni, de baja dureza, pero sobresaturada en 
elementos de aleación que durante el envejecimiento precipitan como 
compuestos intermetálicos. Este tratamiento de endurecimiento 
estructural se lleva a cabo en dos etapas: 
A. Solubilización e Hipertemple: Es la primera etapa y su objetivo 
consiste en mantener en solución sólida los elementos de aleación 
presentes en el acero. Para esto se siguen dos pasos: 
 Solubilización: Se calienta la aleación hasta una temperatura 
suficientemente elevada, normalmente comprendida entre 820ºC 
y 1.150ºC, aunque depende de la composición del acero, para 
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austenizar totalmente el acero y disolver en esa austenita 
cualquier precipitado que pueda haber en el acero (Figura 1.6.). 
El tiempo de mantenimiento necesario viene determinado por las 
dimensiones de la pieza, por lo que normalmente se emplean 
períodos mínimos  de 0,25 a 0,5 horas para espesores de 1,3 mm 
en secciones delgadas y hasta una hora por cada 25mm de 
espesor para secciones gruesas13. 
 
 
Figura 1.6.  Diagrama de fases de equilibrio del sistema Fe-Ni
12
. 
 Hipertemple: Se realiza un enfriamiento brusco al aire y dada su 
alta templabilidad se consigue la transformación total en 
martensita evitando además la posibilidad de procesos de 
segregación, originados por enfriamientos lentos, que pueden 
perjudicar las propiedades finales del acero. Se obtiene así una 
martensita sobresaturada en elementos de aleación (metaestable), 
de estructura BCC, con morfología de listones, ya que en estos 






dislocaciones debido a la acomodación que sufre la estructura 
como consecuencia del aumento de volumen44.  
B. Envejecimiento o maduración: El acero se calienta hasta una 
temperatura subcrítica (habitualmente entre 400ºC y 550ºC), y se 
mantiene durante el tiempo necesario para conseguir la precipitación 
de los compuestos intermetálicos. La nucleación de los mismos se 
produce en las dislocaciones y en los límites de los listones de la 
martensita13 y la precipitación será más fina y dispersa cuanto menor 
sea la temperatura de maduración. El tiempo de envejecimiento ha de 
ser el necesario para lograr las propiedades requeridas en el acero y 
depende fundamentalmente de la composición química del AM y de 
la temperatura de envejecido. El aumento de  dureza es muy rápido 
inicialmente y tras unos pocos minutos a temperatura de maduración 
se conseguirá un sustancial aumento de la misma en todos los tipos 
de acero maraging. La dureza continúa aumentando a medida que 
pasa el tiempo hasta llegar a un punto de dureza máximo. Tiempos de 
envejecimiento más largos provocan ablandamiento debido al efecto 
de los procesos de sobremaduración y reversión de la austenita. 
Transcurrido el tiempo estipulado, se busca un enfriamiento rápido, 
normalmente al aire, para evitar el crecimiento de los precipitados.  
Como consecuencia de este tratamiento de maduración y de la 
composición de estos aceros, se obtiene una microestructura 
compuesta por una matriz martensítica con una serie de precipitados 
intermetálicos de tamaños comprendidos entre 10 nm y 50 nm13 
finamente dispersos en la misma. 
La naturaleza de los precipitados obtenidos depende de la 
composición del acero, pero en general se observará la presencia de: 
 Precipitados muy finos del tipo Ni3X, donde X puede ser Ti, 
Mo o Co, aparecen en las primeras etapas del 
envejecimiento41,45. El elemento que más fortalece al acero es 
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el molibdeno13, que en los primeros momentos del 
envejecimiento forma la fase meta-estable Ni3Mo que se 
ajusta muy bien a la estructura BCC de la matriz 
martensítica. El Ni3Mo evita la formación de otros 
precipitados en el límite de grano  que podrían degradar la 
integridad de los AM. Con tiempos de envejecimiento más 
largos se produce una transformación in situ de Ni3Mo en la 
fase de equilibrio Fe2Mo, que tiene una estructura hexagonal. 
Normalmente aparece muy rápidamente Ni3Ti
41, debido 
posiblemente a la rápida difusión de los átomos de Ti,  que es 
otro de los principales causantes del gran aumento de dureza 
en las primeras etapas del envejecimiento. El Ni3Ti puede 
tener algún Ni sustituido por Fe y algo de Co, algún Mo en 
solución sólida y la posible presencia de Al se debe a la gran 
afinidad Al-Ni dando lugar a los precipitados Ni3(Ti, Al) o 
Ni3(Mo, Ti). El titanio también ayuda a eliminar carbono y 
nitrógeno residual al formar Ti (C, N). 
 Precipitados del tipo Fe-Mo. Aparecen más tarde37,41 y son 
más estables que los anteriores. Principalmente Fe2Mo y 
Fe7Mo6; este último es, junto con el Ni3Ti, el principal 
responsable de las propiedades de los AM.  En aceros con 
gran cantidad de Mo y bajo Ni, los precipitados de Fe2Mo 
pueden estar en la matriz cerca de los precipitados ricos en 
Ni.  
Si el tratamiento se ha llevado a cabo de manera adecuada, se alcanzarán 
valores de resistencia a la tracción muy elevados (1.379 – 2.413 MPa13) y 
valores máximos de dureza, que suelen ser del orden de 20 puntos HRC 
más que en el material sin envejecer (la dureza final de los AM en su 
condición final es de 52 HRC, aproximadamente). 
3. Sobre-envejecimiento y reversión  
3.1. Sobre-envejecimiento 
El sobre-envejecimiento es un proceso que se produce al aumentar el 






el tamaño de los precipitados comienza a crecer y la distancia de 
separación entre ellos también, por lo que se minimiza su efecto de 
anclaje de las dislocaciones y, por tanto, se provoca un descenso de la 
dureza de la aleación.  
En los AM, normalmente asociado al sobre-envejecimiento, tiene lugar 
otro proceso de vital importancia de cara a las propiedades de los 
mismos: la reversión de la martensita a austenita. 
3.2. Reversión martensita-austenita (o reversión de la austenita) 
Debido a la naturaleza meta-estable de la estructura obtenida tras la 
maduración, tanto la realización de tratamientos de envejecimiento a 
temperaturas excesivas, como el mantenimiento a tiempos demasiado 
largos e incluso el servicio prolongado a altas temperaturas pueden causar 
la transformación adifusional de la martensita, típica de la matriz de estos 
aceros, en austenita α’ (b.c.c./b.c.t.) → γ (f.c.c.) (Figura 1.7.).  
 
Figura 1.7.  Diagrama de fases metaestable del sistema Fe-Ni
12
. 
Este proceso, conocido también como reversión de martensita a austenita, 






especialmente, del contenido en níquel del AM (a mayor cantidad de 
níquel mayor probabilidad de formación de austenita) y está considerada 
como la mayor causa de fallos en los moldes de AM, donde tiene lugar de 
forma gradual empezando por la superficie del molde. 
Se ha constatado que en las primeras etapas del tratamiento de 
precipitación gran parte del níquel se encuentra en los precipitados meta-
estables Ni3Ti, los cuales nuclean en un tiempo extremadamente corto 
debido a que son semicoherentes con la matriz martensítica. Esto provoca 
una disminución del contenido de níquel en la matriz y, considerando el 
diagrama de fases Fe-Ni, la estabilización de la fase α. A medida que el 
tiempo transcurre o la temperatura aumenta, el sistema comienza a 
dirigirse a su equilibrio y por tanto se produce la desaparición paulatina 
de Ni3Ti para dar paso al intermetálico Fe7Mo6, más estable 
termodinámicamente, lo que conlleva a que la matriz se enriquezca 
nuevamente en níquel, haciendo posible la formación de la austenita. 
La aparición de la austenita y el engrosamiento y pérdida de coherencia 
de los precipitados con la matriz, explican la disminución de la 
resistencia que experimentan los aceros maraging a grandes tiempos o 
temperaturas de envejecimiento. 
Existe, por lo tanto, una estrecha relación entre los dos principales 
parámetros a controlar durante el endurecimiento por envejecimiento de 
estos aceros, el tiempo de mantenimiento y la temperatura, ya que a 
mayores temperaturas de envejecimiento se necesitan tiempos más cortos 
para endurecer el material y, por tanto, tiempos más cortos para llegar al 
sobre-envejecimiento (Figura 1.8). De igual manera, para tiempos de 
envejecimiento más largos, se necesitan menores temperaturas  para 
obtener la dureza buscada en el acero y también menores temperaturas 







Figura 1.8.  Evolución de la dureza para distintas temperaturas de envejecido en 
un acero maraging con 18,9%Ni
46
. 
4. Los aceros maraging de bajo contenido en níquel 
Como se ha indicado previamente, la buena combinación de propiedades 
que presentan ha hecho que los aceros maraging hayan sido utilizados 
durante décadas en diversos campos industriales. Sin embargo, el 
espectacular aumento de precios del Co y Ni en los años 70, que pasaron 
a ser considerados elementos estratégicos, ha impulsado numerosos 
trabajos para desarrollar nuevos aceros maraging libres de Co47 y de bajo 
contenido en Ni48. 
En la actualidad, se han desarrollado aleaciones con contenidos de 14% 
Ni y continúan los esfuerzos para reducir aún más el contenido en este 
elemento49 en un intento de ampliar el campo de utilización de los AM en 
sectores  de mayor consumo. 
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Por ello, en este trabajo, se ha seleccionado un acero representativo de 
este nuevo grupo de materiales, el Marlok C1650®, con un 14%Ni 
fabricado por la empresa finlandesa Metso Powdermet. La presencia de 
una menor proporción de Ni en su composición, además de una reducción 
en el precio, influye sobre las características del acero en dos aspectos 
fundamentales: 
 Previsiblemente se producirá una disminución de la proporción  
de la austenita retenida tras el  hipertemple al aire.  
 De forma similar, se debe producir un incremento en la 
resistencia a la reversión de la martensita a austenita durante la 
etapa de maduración artificial y durante la vida en servicio, en el 
caso de su utilización en aplicaciones de alta temperatura. Este 
proceso, como se ha comentado, es uno de los principales 
problemas a los que se enfrentan este tipo de aleaciones y 





1.2. LA MODIFICACIÓN SUPERFICIAL POR LÁSER 
Uno de los factores a tener en cuenta en el desarrollo de materiales 
metálicos es la búsqueda, en base a la aplicación final del material, de las 
mejores propiedades superficiales posibles. Estas características pueden 
ser mecánicas (dureza), tribológicas (resistencia a los mecanismos de 
desgaste)  y electroquímicas (resistencia a la corrosión en el ambiente de 
trabajo), entre otras, y juegan un papel vital a la hora de realizar la 
elección adecuada de un material para una aplicación determinada. 
Los ejemplos más antiguos de ingeniería de superficies aplicada a 
materiales metálicos datan del año 5.000 A.C., aproximadamente, y 
hacen referencia a procesos de forja en frío14. En el siglo XVI A.C. los 
egipcios ya utilizaban técnicas de  recubrimiento con otros materiales, 
valga como ejemplo la estatua de Osiris encontrada en la tumba de 
Tutankhamon que, aunque fabricada en bronce, estaba recubierta de oro. 
Los tratamientos térmicos empezaron a utilizarse entre el 2.000 y el 1.500 
A.C., también en Egipto y en la India, seguramente con procesos de 
cementación para endurecer la superficie del acero14. Sin embargo, el 
gran apogeo de estas técnicas no se produjo hasta el siglo XVIII. Así, 
entre otros muchos hitos, en el 1.742 Malouin  describió el galvanizado 
del acero por inmersión en caliente en Zn50, en 1.784 H. Cort propuso un 
método de laminación del acero barato y rápido51 y en 1.857 M. Faraday 
consiguió depositar películas finas metálicas en vacío38,52.  
En la actualidad existen multitud de técnicas (termo-mecánicas, químicas 
y electroquímicas, físicas,...) destinadas a la mejora o reparación 
superficial de elementos metálicos. De entre todas ellas, por su gran 
crecimiento, su polivalencia y la gran cantidad de ventajas que ofrece 
frente a otras técnicas, el procesado superficial mediante láser merece una 
atención especial. 
 
                                                             
50
 “Handbook of hot-dip galvanization”, Ed. Wiley-VCH Verlag, Germany, 2011. 
51
 “The creators of the age of steel”. W. T. Jeans, Cambridge University Press, 2011. 
52







1. El haz láser 
El concepto de láser nace en 1.917 cuando Einstein postula, de forma 
teórica, la existencia de la emisión estimulada de radiación, planteando la 
posibilidad de amplificar la luz. Desde que T.H. Maiman17 inventase el 
primer láser hace poco más de 50 años, la utilización de esta técnica ha 
adquirido una importancia cada vez mayor hasta hacerse imprescindible 
en algunos campos, sobre todo debido a la calidad, precisión y velocidad 
de procesado que su uso conlleva. Además, al contrario que la mayoría de 
las herramientas, diseñadas inicialmente para una aplicación concreta, el 
láser es una herramienta altamente versátil y es posible encontrarlo, entre 
otras, en aplicaciones muy diversas que van desde sistemas de 
almacenamiento de la información (lectores de CD/DVD disponibles en 
cualquier reproductor  doméstico), hasta  sistemas de comunicación 
óptica en espacio profundo53, pasando por aplicaciones biomédicas 
(técnicas de diagnóstico, oftalmología, dermatología, cirugía,…)54, hasta 
la metrología y aplicaciones industriales (corte, soldeo, procesado 
superficial, tratamiento térmico,…)16,17,55. 
La aplicación de la tecnología láser al procesado de materiales lleva 
asociadas una serie de ventajas derivadas, sobre todo, de su rápida 
transferencia de energía, como: 
 Versatilidad, tanto por su capacidad para procesar una amplia 
variedad de materiales (metales y aleaciones, cerámicas, 
polímeros y compuestos) en entornos industriales o de 
laboratorio como por la diversidad de tareas que puede llevar a 
cabo. 
 Pueden trabajar en continuo o en pulsos, con longitudes de onda 
desde el ultravioleta al infrarrojo (dependiendo del láser) y con 
aportes energéticos que van desde los mW hasta los TW14. 
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 Son fácilmente automatizables e integrables en líneas de 
producción, lo que, unido a su alta velocidad de operación, 
permite conseguir elevadas productividades. 
 Su elevada precisión, combinada con la posibilidad de modular la 
potencia del haz, permite un control estricto de la zona a tratar, el 
procesamiento de piezas de formas complejas con zonas de difícil 
acceso y de dimensiones muy reducidas, y la realización de 
diversos tratamientos con el mismo equipo. 
Por todo ello, en lo que al procesado de materiales se refiere, el  láser es 
una tecnología rápida y flexible que tiene efectos notables sobre la 
productividad y calidad del producto obtenido. 
El láser (Light amplification by stimulated emission  of radiation) es una 
fuente de luz intensa de carácter monocromático (longitud de onda 
definida) coherente, de baja divergencia (con una gran capacidad de 
transmisión a distancia) y de alto brillo. Su funcionamiento está basado 
en el principio físico de la emisión estimulada de radiación (Figura 1.9), 
proceso por el cual un átomo inicialmente en estado excitado es forzado a 
pasar de un nivel energético superior a otro inferior tras la interacción con 
el campo electromagnético oscilante asociado a un fotón incidente. Este 
cambio de nivel origina la emisión de un nuevo fotón, idéntico en fase, 
dirección y estado de polarización al primero, lo que amplifica la energía. 
Los fotones de los átomos o moléculas estimulados pueden, a su vez, 
estimular la emisión de otros fotones que se propagan en la misma 
dirección y con la misma fase56. En este caso, al ir avanzando la onda en 
el seno de un conjunto de átomos en estado excitado, se produce un 
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Los componentes básicos de un sistema láser son17: 
1. Medio activo: medio que contiene los átomos que van a ser 
estimulados. Según el medio activo utilizado para amplificar la 
radiación electromagnética los láseres se pueden clasificar17,58: 
 De estado gaseoso: El medio activo es un gas. Los más 
habituales son los láseres de CO2, de CO y los de excímero. 
 De estado sólido: El medio activo, normalmente iones de 
tierras raras como Nd+3, Yb+3 y Cr+3,  está encapsulado en un 
vidrio  amorfo o en cristales dieléctricos como los de  Itrio-
Aluminio-Granate (YAG) o los de Itrio-Litio-Flúor (YLF) e 
Itrio-Aluminio-Perovskita (YAP). A este grupo también 
pertenecen los láseres de fibra y los láseres semiconductores 
entre los que destacan los láseres de diodo. 
 De estado líquido: el medio activo es un colorante orgánico 
fluorescente. 
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2. Sistema de bombeo: fuente de energía eléctrica, óptica o química, 
que excita o bombea los átomos del medio activo.  
3. Cavidad óptica ó resonador: Contiene al medio activo y allí se 
amplifica la radiación estimulada. Sus elementos básicos son dos 
espejos alineados y centrados respecto a eje de la cavidad, uno de 
ellos es un reflector total y el otro parcial. 
Las principales características del haz láser se pueden resumir en52,59: 
1. Monocromaticidad: la onda láser vibra con una frecuencia única. 
2. Coherencia: Se dice que dos puntos de una onda son coherentes 
cuando guardan una relación de fase constante, es decir, cuando 
conocido el valor instantáneo del campo eléctrico en uno de los 
puntos, es posible predecir el del otro. 
3. Direccionalidad: La cualidad más notable de la radiación emitida 
por un láser es su alta colimación, lo que permite alcanzar altas 
densidades de energía focalizando todo el haz en un área muy 
pequeña. Esta propiedad se consigue con un adecuado diseño 
geométrico de la cavidad resonante, en la que se amplifican sólo 
los fotones en la dirección ortogonal a la superficie de los 
espejos. 
4. Brillo: Es la principal característica de cualquier haz láser y en 
general de cualquier fuente de luz. Se define como la energía 
emitida por unidad de área y por unidad de ángulo sólido. Con un 
haz láser se pueden alcanzar densidades de energía de 1017 
W/cm2, muy superiores a las logradas con cualquier otra técnica 
(con una llama oxiacetilénica solamente se consiguen 103 
W/cm2)58. 
2. Parámetros operacionales del láser 
A la hora de realizar operaciones de modificación y/o reparación de 
materiales con un equipo láser, es necesario definir los valores asociados 
a una serie de parámetros característicos de esta técnica y que van a tener  
una importancia relevante en la calidad final del material procesado. A 
continuación se mencionan algunos de los más importantes: 
                                                             
59






1. Potencia del haz láser (P): es la energía emitida, en forma de luz, 
por unidad de tiempo (W). Además, se define la densidad de 
potencia o intensidad del haz láser (Q) como el cociente entre la 
potencia del láser y el área irradiada (A) (Ecuación 1.1.): 
 
      [W/mm2] (Ec. 1.1.) 
 
2. Modo del haz láser: También conocido como TEM 
(Transmission Electromagnetic Mode), representa la distribución 
de energía en la sección transversal del haz y afecta al tamaño del 
foco (condiciona la intensidad del haz) y por tanto a la calidad 
del haz (que determina la posibilidad de enfocarlo en un punto de 
pequeño tamaño).  Influye de manera directa en el aporte térmico 
generado sobre la pieza de trabajo, y por lo tanto, en sus 
características metalúrgicas y mecánicas. Aunque pueden 
presentarse múltiples modos (Figura 1.10), el más común es el 
modo gaussiano o TEM00. 
 
   
Figura 1.10.  Modos de distribución de energía en la sección 
transversal del haz láser habituales (TEM00, TEM10 y TEM 01*)
55
. 
   
3. Longitud de onda: Es la longitud de un ciclo de la onda 
electromagnética (formada por un campo eléctrico E y un campo 
magnético H perpendicular al primero) que constituye la 
radiación láser (Figura 1.11). El intervalo del espectro 
electromagnético en el que se encuentre (Figura 1.12) 
condicionará la manera en la que la radiación láser interacciona 
con la materia, el modo de conducir esa radiación hasta la pieza 
de trabajo y, por supuesto, las condiciones de seguridad, ya que 


















4. Polarización del haz: Se dice que el haz láser está polarizado 
cuando la dirección del vector campo eléctrico E, que forma parte 
de la radiación electromagnética, está definida. Influye en 
procesos como el corte láser, si esta dirección coincide con la de 
corte se favorece la absorción de radiación por parte del material. 
5. Modo de operación: Hace referencia a cómo es suministrado el 
haz láser, en forma de onda continua (CW) o discontinua 
(mediante pulsos). 
6. Distancia focal y profundidad de foco: La distancia focal (f) se 
define como la distancia desde el centro de la lente, donde el haz 
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está sin enfocar, hasta el punto focal en el que el haz está lo más 
concentrado posible, conocido como “spot”, donde se alcanza la 
máxima densidad de potencia. La profundidad de foco se puede 
definir como el segmento centrado en el plano focal, cuyos 
extremos marcan una variación máxima del tamaño del foco de 
un 5%. Ésta determina la tolerancia en la variación de la posición 
de la lente a la pieza. 
7. Posición del foco con respecto a la superficie a procesar: 
Dependerá del espesor, del tipo de material y del tipo de 
procesado. 
8. Velocidad de avance (v): Velocidad de desplazamiento del haz 
láser sobre el material a tratar, expresada en mm/s. Junto con la 
potencia del haz láser (P) es uno de los principales responsables 
de la energía aportada al material (E) (Ecuación 1.2.). 
          [J/mm2] (Ec. 1.2.) 
Donde v es la velocidad de desplazamiento del haz (mm/s) y D el 
diámetro del haz (mm). 
Sobre todo, hay que destacar la importancia de la densidad de 
potencia y del tiempo de interacción haz-material. Ambos están 
íntimamente relacionados con la energía aportada al sustrato y son 
responsables directos de los  procesos que en él se producen como 
consecuencia de la interacción con el haz láser  y, por tanto, las 
distintas combinaciones posibles de ambas variables van a definir los 








Figura 1.13. Procesado de materiales mediante láser en función de la 
densidad de potencia aplicada y del tiempo de interacción haz-material
58
. 
3. El láser de Nd:YAG 
El láser de Nd:YAG pertenece a la familia de los láseres de estado sólido 
y tiene una longitud de onda de 1.064 nm, situada dentro del campo 
infrarrojo cercano en el espectro electromagnético. El medio activo es un 
cristal cilíndrico (con un diámetro comprendido normalmente entre 8 y 
10 mm y una longitud máxima de 200 mm) sintético de Itrio-Aluminio-
Granate (YAG) dopado con iones de neodimio (Nd+3) en concentraciones 
que alcanzan el 1 % en peso (aproximadamente 1020 iones/cm3). La 
excitación de estos iones se consigue mediante lámparas o mediante otros 







Figura 1.14. Esquema de un láser de Nd:YAG bombeado por lámparas
55
. 
Este tipo de láseres presentan una serie de características que los 
convierten en herramientas idóneas para el procesado de materiales 
(Figura 1.15)17,55,61-64: 17,52,53, 61, 62, 63, 64] 
 Tienen dos modos de operación: 
 En modo continuo: Alcanzan potencias superiores a los 2 kW. 
 En modo pulsado: Pueden alcanzar potencias superiores a los 5 
kW. La duración y frecuencia de los pulsos se puede controlar 
estrictamente y así lograr tiempos de pulso de entre 0,1 y 10 
ms y frecuencias superiores a 25 Hz. 
 Es posible transmitir el haz a través de fibra óptica, lo que lo 
convierte en una herramienta fundamental para el procesado de 
formas geométricas complejas.  
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Figura 1.15.  Aplicaciones de algunos láseres comerciales en función de su 
potencia y longitud de onda
55
. 
4. Utilización del láser en ingeniería de superficies 
Algunas características intrínsecas asociadas al uso del láser, como la 
facilidad de control del aporte térmico y, por lo tanto, de la dimensión de 
las zonas afectadas por el calor y de las deformaciones producidas 
durante el proceso, hacen que esta técnica revista especial interés en 
ingeniería de superficies, ya que facilita la obtención de modificaciones 
de muy reducido espesor. Esto permite lograr propiedades superficiales 
específicas respetando las propiedades volumétricas generales del 
material.  
Estas características unidas a su elevada precisión y modulación de 
potencia que posibilita un control estricto de la zona a tratar hacen viable 
multitud tratamientos existentes en la actualidad (tratamientos térmicos, 
texturizado, micro-mecanizado, aleación superficial,...). Un caso 
particular de esos procesos lo constituyen las técnicas de modificación 






concreto, las dos propuestas en esta investigación cuyas optimizaciones 
constituyen parte de los objetivos de la misma. En el primer caso, sin 
modificación de la composición de la superficie (sin aporte de material) y 
en el segundo, la refusión superficial se acompaña de aporte material, con 
lo que consigue un recubrimiento o plaqueado superficial. 
4.1.  La refusión superficial por láser sin aporte (LSM). 
La refusión superficial por láser de materiales metálicos consiste en la 
fusión de una capa de poco espesor de la superficie del sustrato metálico 
(Figura 1.16), utilizando altas potencias y elevadas velocidades de barrido 
del haz, con láseres de CO2, de Nd:YAG o de diodo de alta potencia. Las 
potencias son normalmente superiores al kW y, por tanto, se consiguen 
densidades de potencia elevadas.  
  
Figura 1.16. Refusión superficial por láser sin aportación de material (LSM) en 
modo continuo (izqda.) y pulsado (dcha.)
14
. 
Las velocidades de calentamiento implicadas son muy elevadas, del 
orden de 10-5 K s-1 y la fusión del material se produce muy rápido, 
generándose gradientes de temperatura de 102 – 104 K mm-1 entre el 
centro del baño de fusión  y la interfase sólido-líquido. Dado que el 
volumen de la zona fundida es muy limitado (espesor reducido), se 
alcanzan velocidades de solidificación muy elevadas, pudiendo llegar 
hasta 1011 K s-1. Este rápido enfriamiento origina la formación de 
microestructuras muy finas y químicamente muy homogéneas que, en 
general, conducen a un incremento en la dureza superficial del material 






por lo tanto, un alargamiento de la vida en servicio de los utillajes 
procesados18,19,20,28,65. Con un control adecuado de los parámetros 
implicados en el proceso es posible conseguir superficies de calidad, sin 
poros e imperfecciones, y perfectamente ancladas al sustrato causando 
distorsiones mínimas en los elementos procesados. 
Además, los acabados superficiales conseguidos tras el procesado son 
bastante buenos (con rugosidades del orden de las Ra=25 µm, aunque 
estos valores dependen de la energía aportada en cada caso), lo que 
minimiza la realización de mecanizados posteriores. Por todo ello, a pesar 
de la elevada inversión inicial a realizar en el equipo láser, conocidos los 
buenos resultados obtenidos tras el procesado de una amplia diversidad 
de materiales, entre los que  se encuentran todo tipo de aceros, 
fundiciones, aleaciones de magnesio, aluminio y titanio, entre otros14,17,55, 
no es de extrañar el  uso cada vez más habitual de este tipo de técnicas. 
4.2.  La refusión superficial por láser con aporte ( LC) 
El recubrimiento superficial por láser es una técnica de refusión en la que 
se hace incidir un laser de alta potencia, normalmente de CO2 o de 
Nd:YAG, sobre la superficie de un substrato en la que, previamente o  al 
mismo tiempo (Figura 1.17), se deposita un material de aporte (metales, 
aleaciones metálicas o materiales cerámicos)66-76.66,67,68,69,70,71,72,73,74,75,76 
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El sustrato se funde por la interacción con el láser y el aporte se funde 
sólo en ocasiones. Tras la solidificación se consigue un recubrimiento 
superficial de calidad (sin poros ni grietas), perfectamente anclado al 
sustrato y con propiedades mecánicas superiores (normalmente alta 
dureza y alta resistencia al desgaste). 
 
Figura 1.17. Distintas configuraciones empleadas en el proceso de 
recubrimiento superficial por láser
58
. 
Ofrece las ventajas típicas derivadas del procesado láser, como el estricto 
control del aporte térmico y la alta velocidad de producción, y la 
posibilidad de obtener componentes funcionales con composiciones y 
propiedades diferentes de las del sustrato en función de los materiales de 
aporte utilizados. Además se pueden conseguir una unión de tipo 
metalúrgico de alta calidad entre ambos materiales, una baja porosidad y 
una reducción de la zona afectada térmicamente. 
Tal y como se puede ver en la figura 1.13, el procesado por LC requiere 
de la utilización de densidades de potencia relativamente bajas y tiempos 
de interacción elevados en comparación con otras técnicas de procesado 
y, normalmente, se utilizan modos transmisión del haz láser gaussianos 
TEM00.  
El material de aporte se puede aplicar en forma de alambre o de polvos 
(utilizando sistemas de alimentación basados en la gravedad, sistemas 
mecánicos rotativos, alimentadores de lecho fluidizado y sistemas 
vibratorios) y las boquillas de alimentación pueden ser coaxiales al láser 







Figura 1.18.  Boquillas coaxial (Izqda.) y lateral (Dcha.)
58
. 
En este caso, como material de aporte se eligió el TiN cuya alta 
estabilidad termodinámica y sus excelentes propiedades mecánicas y 
tribológicas72,77 le otorgan un buen comportamiento en servicio, 
sobradamente contrastado tras décadas de utilización el multitud de 
aplicaciones avanzadas. Se aplicó en forma de partículas, con lo que se 
consigue aumentar la velocidad de deposición, y se consiguen 
recubrimientos de mayores superficies en el mismo tiempo, con respecto 
al alambre78. 
Nuevamente se alcanzan altas velocidades de calentamiento y los 
enfriamientos rápidos llevan a la generación de estructuras muy finas. 
Normalmente se utiliza con la finalidad de obtener un recubrimiento 
superficial de calidad con características superiores a las del sustrato, para 
incrementar su resistencia a la corrosión y al desgaste (abrasivo y/o 
adhesivo). Se suele utilizar como técnica de prototipado rápido y de 
reparación de componentes de alto valor58. 
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1.3. LA FUNDICIÓN  POR INYECCIÓN A PRESIÓN DE ALEACIONES 
METÁLICAS  
Desde los albores de la humanidad, el ser humano ha descubierto y 
perfeccionado técnicas de fabricación y conformado de los metales sin 
cuyo conocimiento no se podría entender la sociedad actual. La forja fue 
el primero de los grandes procesos descubiertos de fabricación de piezas 
metálicas. Las primeras piezas metálicas conformadas, de cobre forjado, 
fueron halladas en Oriente Próximo y datan del año 8.000 A.C. 
aproximadamente79,80. En torno al 1.500 A.C. el hombre empezó a 
trabajar con el hierro, que inicialmente se conformaba mediante 
operaciones de forja ya que su temperatura de fusión es demasiado 
elevada para alcanzarla con los hornos disponibles. Tuvieron que pasar 
varios milenios hasta que entre el 5.000 y el 3.000 A.C. se produjo el 
hallazgo de una de las más conocidas y utilizadas tecnologías de 
conformado, la fundición de metales, al obtener cobre a partir de uno de 
sus minerales mediante la aplicación de temperaturas elevadas. Desde 
entonces, esta técnica ha evolucionado a pasos agigantados y en el siglo 
VII A.C. el hombre era capaz de fabricar utensilios de formas complejas 
de una gran calidad (Figura 1.19) utilizando para ello aleaciones 
relativamente complejas como el bronce.  
Si bien los primeros ejemplos de fundición de hierro se encontraron en 
China y datan del 600 A.C., aproximadamente, la producción en masa de 
fundición de hierro en Europa no comenzó hasta el S. XVIII, para la 
fabricación de elementos estructurales (Figura 1.19).  
Los procesos de obtención de los metales de baja densidad como el Al y 
el Mg no se descubrieron hasta la segunda mitad del siglo XIX81, 82. 
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Figura 1.19.  Vasija ritual de bronce moldeada en China
79
 y puente “Iron 
Bridge”, el primero del mundo fabricado en fundición de hierro (1.779)83. 
El aluminio es el tercer elemento metálico más abundante en la  corteza 
terrestre84. Los primeros datos relativos a su presencia datan de antes del 
año 1.700 cuando se sospecha de la existencia de un elemento 
desconocido en ciertos sulfatos, siendo identificado en 1.825, cuando H. 
C. Oersted consiguió aislar una pequeña cantidad. La dificultad para la 
extracción del mismo unida al alto coste de dicho proceso hizo que 
inicialmente fuera considerado un metal precioso y fue necesario esperar 
al descubrimiento  del proceso Hall-Herault de reducción electrolítica de 
la alúmina, en 1886, para su producción industrial. Posteriormente, el 
descubrimiento  accidental del duraluminio en 1.906 por A. Wilm suscitó 
el interés por sus aleaciones y su producción se incrementó notablemente, 
pasando de las 9 toneladas producidas en 1.910 a las 900 en 1.91879. Los 
procesos de fundición del Al, que empezaron a ser estudiados en la 
década de los años 20 del siglo pasado85. 
El magnesio siguió un camino similar. No se identificó como elemento 
hasta 1.808 cuando H. Davy consiguió aislarlo y aunque hasta 1.930 su 
producción puede considerarse como meramente anecdótica, se 
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incrementó drásticamente a partir de la 2ª Guerra Mundial y, tras un 
pequeño declive al finalizar la misma, no ha dejado de crecer hasta la 
actualidad81. 
La constante mecanización y automatización asociada en general a los 
procesos de fabricación en serie y en particular a la fundición de metales, 
que ha conducido a cambios significativos en el uso de equipos y de 
mano de obra (nueva maquinaria y procesos automáticos han sustituido a 
los métodos tradicionales de fundición), y la creciente demanda de piezas 
fundidas de alta calidad (especialmente las fabricadas en aleaciones 
ligeras de bajo punto de fusión, con tolerancias dimensionales ajustadas y 
sin defectos) han conseguido que la fundición por inyección con moldes 
permanentes se convierta en un proceso idóneo para la obtención de 
fundiciones de aluminio, magnesio, cobre o fundición de hierro, para 
obtener grandes tiradas de piezas, con un buen acabado superficial, 
buenas tolerancias dimensionales y propiedades mecánicas uniformes. 
1. La fundición por inyección a presión. Generalidades 
Entre los diversos procedimientos de colada introducidos en la práctica 
industrial, el método de fundición por inyección a presión es el que está 
llamado, al menos para la fabricación de piezas en grandes series de 
aleaciones no férreas, a un desarrollo más extenso. 
La gran cantidad de piezas que está en condiciones de suministrar y el 
bajo coste de las mismas, unido a la posibilidad de reducir al mínimo los 
procesos de mecanizado posterior, ha orientado decididamente en este 
sentido la técnica constructiva, que se vale de este método cada vez que 
se presenta el problema de producir a bajo precio una numerosa serie de 
piezas a las que se les exigen buenas características mecánicas y estéticas. 
El proceso básico de funcionamiento en la fundición a presión consiste en 
que, una vez cerrado y bloqueado el molde, el metal fundido se transporta 
a una cámara de bombeo  desde la que se inyecta a gran velocidad en el 
interior del molde en la cantidad necesaria. La acción de la presión, bajo 
la que el metal fluido se introduce hasta en las secciones más estrechas y 
se comprime contra las paredes del molde y determina una reproducción 






molde, se mantiene una presión convenientemente elevada sobre el metal 
inyectado  que se está enfriando y endureciendo, se produce una cierta 
compactación del mismo y se pueden obtener piezas de paredes delgadas 
y morfologías complicadas con una elevada calidad superficial y gran 
precisión dimensional, componentes que apenas requieren de la 
realización de trabajos de acabado. Una vez solidificada, la pieza es 
eyectada del molde. Mientras el molde está abierto se limpia y se procede 
a su lubricación, utilizando  lubricantes de base agua con grafito u otros 
compuestos en suspensión. Luego se vuelve a cerrar el molde y se repite 
el ciclo11. 
2. Máquinas de inyección a presión 
La producción de piezas inyectadas de fundición sólo es posible con la 
ayuda de máquinas de colar a presión. Básicamente estos equipos están 
constituidos por dos grupos constructivos principales, el grupo de 
inyección y el grupo de cierre. La presión de inyección y la fuerza de 
cierre necesarias se consiguen con bombas hidráulicas y acumuladores de 
presión incorporados a la máquina. 
La misión del equipo de inyección es introducir a presión en el molde el 
metal fundido necesario para la colada y, a tal efecto, se distinguen dos 
procedimientos diferentes según el tipo de cámara a presión empleada. 
Uno es el llamado “sistema de cámara caliente”, en el cual la cámara de 
presión se encuentra en el horno dentro del metal fundido, se mantiene a 
temperatura y dispuesto a inyectar, a la temperatura del mismo. La 
segunda posibilidad es el “sistema de cámara fría”, la cámara de presión 
se encuentra fuera del horno, montada junto a la máquina y el metal 
líquido necesario se introduce en la cámara de presión mediante una 
cuchara u otro dispositivo de alimentación (Figura 1.20).  
El sistema de cámara caliente se suele utilizar para la inyección de 
aleaciones metálicas que funden a muy baja temperatura o que no atacan 
químicamente la superficie de las herramientas involucradas en el 
proceso, como las de  Zn,  las de Pb y los latones. El cilindro sumergido 
permite reducir el tiempo del ciclo y facilita el control de la temperatura 






de la cavidad, paredes más finas y por tanto piezas de mejor calidad. 
Además, no se produce un enfriamiento de la carga al introducirla en la 
cámara de presión y el metal fundido está menos expuesto a la oxidación 
y a la contaminación al no estar en contacto con la atmósfera. 
  




Las máquinas de inyección de cámara fría son mas habituales en equipos 
de inyección para aleaciones de mayor punto de fusión como las de 
aluminio, cobre e incluso algunas aleaciones ferrosas11. Este sistema 
permite conseguir mayores presiones de inyección con costes de 
mantenimiento menores. 
3. Moldes 
De todos los componentes que conforman este tipo de máquinas (Figura 
1.21), el diseño  y la correcta fabricación del molde son dos de los 
factores de capital importancia a tener en cuenta si se quiere tener éxito 
en el proceso de fundición por inyección. El molde ha de ser construido 
de tal modo que pueda garantizar su eficacia y buen funcionamiento a la 
temperatura de trabajo.  
Su duración depende en gran medida del material empleado en su 
construcción y está directamente relacionada con la temperatura de 
trabajo que se alcanza durante el proceso de fundición por inyección, con 
los gradientes térmicos generados durante el mismo, y con el tiempo de 
exposición a esas temperaturas. Los metales y aleaciones empleados en el 
molde deben ser especialmente resistentes al choque térmico y al 








ablandamiento a temperaturas elevadas, a la erosión debida a la alta 
velocidad de inyección del metal fundido, presentar una elevada dureza, 
un fácil mecanizado y una buena soldabilidad. De manera general, a 
medida que aumenta la temperatura de inyección, los aceros de 
herramienta utilizados en los componentes del molde que están en 
contacto directo con el metal fundido deben tener mayores contenidos de 
elementos de aleación (Tabla 1.1). 
 


















Tabla 1.1. Composición de los principales aceros de herramientas para trabajo 
en caliente. 
(1)
 Todos ellos contienen como máximo 0,25 en Cu, 0,03 en P y 0,03 
en S. 
(2)
 Disponible con distintas cantidades de C
11
. 
Designación Composición (1) (% ) 
AISI UNS C Mn Si Cr Ni Mo W V Co 
Aceros con 
cromo 
         
H10 T20810 0,35-0,45 0,25-0,7 0,8-1,2 3-3,75 0,3 máx. 2,0-3,0 … 0,25-0,75 … 
H11 T20811 0,33-0,43 0,2-0,5 0,8-1,2 4,75-5,5 0,3 máx. 1,1-1,6 … 0,3-0,6 … 
H12 T20812 0,3-0,4 0,2-0,5 0,8-1,2 4,75-5,5 0,3 máx. 1,25-1,75 1-1,7 0,5 máx. … 
H13 T20813 0,32-0,45 0,2-0,5 0,8-1,2 4,75-5,5 0,3 máx. 1,1-1,75 … 0,8-1,2 … 
H14 T20814 0,35-0,45 0,2-0,5 0,8-1,2 4,75-5,5 0,3 máx. … 4-5,25 … … 
H19 T20819 0,32-0,45 0,2-0,5 0,2-0,5 4-4,75 0,3 máx. 0,3-0,55 3,75-4,5 1,75-2,2 4-4,5 
Aceros con  
alto W 
         
H21 T20821 0,26-0,36 0,15-0,4 0,15-0,5 3-3,75 0,3 máx. … 8,5-10 0,3-0,6 … 
H22 T20822 0,3-0,4 0,15-0,4 0,15-0,4 1,75-3,75 0,3 máx. … 10-11,75 0,25-0,5 … 
H23 T20823 0,25-0,35 0,15-0,4 0,15-0,6 11-12,75 0,3 máx. … 11-12,75 0,75-1,25 … 
H24 T20824 0,42-0,53 0,15-0,4 0,15-0,4 2,5-3,5 0,3 máx. … 14-16 0,4-0,6 … 




0,15-0,4 0,15-0,4 3,75-4,5 0,3 máx. … 17,25-19 0,75-1,25 … 
Aceros Cr-
Mo-W 
         
H42 T20842 0,55-0,7 (2) 0,15-0,4 … 3,75-4,5 0,3 máx. 4,5-5,5 5,5-6,75 1.75-2,2 … 
Aceros para 
molde de bajo 
C 
         
P2 T51602 0,1 máx. 0,1-0,4 0,1-0,4 0,75-1,25 0,1-0,5 0,15-0,4 … … … 
P3 T51603 0,1 máx. 0,2-0,6 0,4 máx. 0,4-0,75 1-1,5 … … … … 
P4 T51604 0,12 máx. 0,2-0,6 0,1-0,4 4-5,25 … 0,4-1 … … … 
P5 T51605 0,1 máx. 0,2-0,6 0,4 máx. 2-2,5 0,35 máx. … … … … 
P6 T51606 0,05-0,15 0,35-0,7 0,1-0,4 1,25-1,75 3,25-3,75 … … … … 
P20 T51620 0,28-0,4 0,6-1 0,2-0,8 1,4-2 … 0,3-0,55 … … … 










4. Mecanismos de fallo en los moldes de fundición por  inyección 
La duración del molde es un factor de vital importancia en el proceso de 
fundición por inyección ya que, dependiendo de la complejidad de la 
pieza a fabricar, el molde puede tener un precio superior al de la propia 
máquina de inyección. Como ya se ha comentado, esta duración es 
variable, desde 20.000 hasta más de 250.000 piezas, dependiendo de su 
diseño, del material en que está fabricado, de la aleación metálica a 
inyectar y de todos los procesos termo-mecánicos involucrados en la 
fabricación de piezas por este método y en ella se ven involucrados varios 
mecanismos de fallo, entre los que destacan11: 
 Desgaste erosivo. Consiste en la erosión de la superficie del 
molde, y se debe a la eliminación de material por el flujo entrante 
del metal fundido. En las zonas de entrada, el metal líquido 
inyectado alcanza velocidades de entre 20 y 60 metros por 
segundo, lo que unido al ángulo de incidencia del metal sobre las 
caras internas de la cavidad del molde  constituye la principal 
causa de erosión en el molde. Puede ser minimizado con un buen 
diseño del molde.  
 Corrosión en caliente. El ataque corrosivo del metal líquido 
sobre la superficie del molde depende de los distintos parámetros 
del proceso de inyección, entre los que se encuentran la 
composición, temperatura y velocidad del material inyectado y, 
por supuesto,  de la resistencia a la corrosión del metal, que 
variará en función de la composición, del tratamiento térmico y 
tratamiento superficial del metal del molde. 
 Adhesión. Cuando el metal inyectado solidifica dentro de la 
cavidad del molde contra la superficie del acero, se puede 
producir un cierto grado de soldadura entre ambos. Esto origina 
problemas de pegado de la pieza al molde en el momento de la 
expulsión. Además se pueden originar picaduras ó cráteres, tanto 
en la pieza elaborada como en la propia superficie de la matriz, 
cuando  la pieza es expulsada. 
 Fisuración por fatiga térmica. Durante el ciclo de inyección, los 






hacen que su superficie se expanda rápidamente cuando se 
inyecta el metal caliente, y se contraiga más lentamente a medida 
que el metal inyectado solidifica. Las tensiones mecánicas y 
térmicas generadas, unidas a la presencia de irregularidades en la 
superficie del material o a su baja resistencia, originan pequeñas 
fisuras en la superficie del molde (Figura 1.22) que, al crecer, 
pueden llegar a originar el fallo del  molde. Para soportar la 
fatiga térmica, los metales usados deben tener un coeficiente de 
expansión térmica bajo (que permita controlar las tensiones y 
deformaciones producidas durante el servicio y que depende en 
gran medida de la microestructura del material), una alta 
conductividad térmica (mejor cuanto mayor sea para reducir los 
gradientes térmicos y permitir una rápida transferencia de calor), 
un elevado límite elástico a alta temperatura (para retrasar el 
comienzo de la deformación plástica durante el ciclo térmico), 
resistencia al revenido (para mantener una dureza elevada aún a 
altas temperaturas) y una ductilidad adecuada ( que permita evitar 
roturas catastróficas cuando se inicie la deformación plástica). 
 Choque térmico. Formación de fisuras más grandes que las 
originadas por fatiga térmica debido a cambios bruscos en la 
temperatura. Es un fenómeno macroscópico que por lo general 
origina un fallo total del molde. Para soportarlo, el material del 
molde ha de tener alta tenacidad y ductilidad y un elevado límite 
elástico a alta temperatura. 
El efecto de estos mecanismos puede ser mitigado teniendo en cuenta 
los factores mencionados a continuación: 
 Geométricos. Pueden ayudar a controlar las tensiones 
mecánicas y los gradientes térmicos que se producen durante 
el servicio. Aunque existen muchas recomendaciones a tener 
en cuenta, entre las más importantes destacan: prescindir, en 
la medida de lo posible, de la utilización de ángulos agudos  
(actúan como concentradores de tensiones y pueden originar 
fisuras durante la solidificación tanto del metal como en el 






diseño adecuado de las zonas de entrada del metal, 
respiraderos, machos, insertos y cualquier otro componente 




Figura 1.22.  Localización y número de ciclos de aparición de defectos 
superficiales en un molde para inyección de aluminio
87
.  
 El material del molde. Para evitar fallos, los materiales 
utilizados deben tener una microestructura uniforme, ser 
fácilmente mecanizables, tener una buena respuesta al 
tratamiento térmico, buena tenacidad, resistencia al desgaste 
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y a la adhesión, y resistencia a la fisuración por fatiga 
térmica. Aunque los aceros fundidos al aire son más baratos, 
los aceros refundidos en vacío tienen mejor tenacidad y 
mayores límites elásticos a alta temperatura.  
 Mecanizado. Los aceros empleados en la fabricación de 
moldes ofrecen una elevada resistencia al mecanizado, 
debido a su elevada dureza y a su resistencia a la abrasión y 
al desgaste. La estructura óptima para el mecanizado es la 
que presenta el material en estado de recocido (blando). Una 
vez mecanizado el molde (premecanizado), se somete a 
tratamiento térmico con las condiciones de operación 
deseables. Sin embargo, y previamente a su puesta en 
servicio, los moldes son sometidos a un proceso de 
mecanizado final, de alta precisión, que hace necesario el 
empleo de técnicas especiales como es la electroerosión. 
 Factores de puesta a punto y funcionamiento. Como son 
temperaturas (precalentamientos, refrigeraciones, ciclos 
térmicos,..), y factores de trabajo (fuerza de cierre, presión, 
velocidades de llenado,...). Uno de los más importantes es el 
precalentamiento. La diferencia de temperatura entre la 
superficie del molde y el metal fundido no debe ser  
demasiado grande ya que el contacto inicial entre una 
superficie fría y el metal fundido origina un fuerte choque 
térmico en el molde. La fisuración por fatiga térmica puede 
empezar a producirse desde la inyección de la primera pieza 
y originar rápidamente el fallo total. Por este motivo se 
recomienda el precalentamiento a temperaturas normalmente 
comprendidas entre 150 y 300ºC que depende del tipo de 
aleación a inyectar. 
5. Materiales 
A tenor de lo expuesto, los materiales utilizados para fabricar moldes de 
fundición inyectada de aleaciones metálicas ligeras de bajo punto de 






 Resistencia al desgaste.  
 Alta tenacidad.  
 Dureza y resistencia en caliente.  
 Buena ductilidad.  
 Bajo coeficiente de expansión térmica. 
 Alta conductividad térmica.  
 Elevado límite elástico.  
 Resistencia al revenido.  
 Alta resistencia a la tracción. 
 Fácil mecanizado.  
 Buena soldabilidad. 
La consecución de todas estas propiedades mecánicas en aleaciones 
metálicas está asociada, normalmente, a la utilización de una gran 
cantidad de elementos de aleación, a la aplicación de procesos de 
fabricación complejos en los que suele estar implicada la fusión en vacío 
y a la realización de tratamientos térmicos complejos, por lo que las 
aleaciones metálicas empleadas habitualmente suelen tener precios 
elevados. Entre las más comúnmente utilizadas se encuentran las 
enumeradas a continuación: 
 Aceros de herramientas para trabajo en caliente (AISI grupo 
H): Diseñados para soportar las condiciones de elevada 
temperatura, presión y abrasión. Normalmente tienen contenidos 
medios de C (de 0,35 a 0,45%) y contenidos  variables de Cr, W, 
Mo y V. Hay tres subgrupos, aceros de herramienta para trabajo 
en caliente al cromo  (H10 – H19),  al wolframio (H21- H26) y al 
molibdeno (H40 – H59). 
 Aceros para moldes (AISI grupo P). Sus principales elementos 
de aleación son el Cr y el Ni. Recomendados especialmente para 
la inyección de aleaciones de Zn. 
 Aceros maraging: Aceros de alta resistencia de alto contenido en 
Ni cuya principal característica, además de su muy bajo 






compuestos intermetálicos, lograda mediante tratamientos 


















En la introducción anterior ha quedado patente el interés de continuar el 
desarrollo de la nueva familia de aceros maraging de bajo contenido en 
Ni para favorecer el aumento en la aplicación de estos aceros.  
En cuanto a los aceros de bajo Ni existentes en la actualidad, se ha 
expuesto la necesidad de realizar un análisis en profundidad de sus 
características tras el tratamiento de endurecimiento por precipitación, 
verificando la disminución de la tendencia a la reversión de la martensita 
originada en dicho tratamiento. 
Por último, se ha destacado la elevada exigencia de los requerimientos 
que deben cumplir en una de las aplicaciones más habituales, la 
fabricación de moldes para la fundición por inyección a presión de 
aluminio. De esta exigencia surge la necesidad de encontrar tratamientos 
superficiales adecuados que permitan reducir los importantes deterioros 
originados en esas condiciones de servicio que limitan su durabilidad.  
De las múltiples técnicas que existen en la actualidad para realizar 
modificaciones superficiales, se han expuesto las ventajas que presenta la 
utilización de la tecnología láser.  
En este trabajo, se ha intentado avanzar en estas líneas, para lo cual se ha 
seleccionado un acero maraging avanzado con bajo contenido en níquel, 
14 Ni (200) y se han propuesto los siguientes objetivos: 
1. Lograr la optimización del tratamiento térmico de endurecimiento 
por precipitación, principal responsable de la excelente  
combinación de propiedades en los AM. 
Objetivos parciales: 
 Definir los parámetros principales de la etapa  de 
envejecimiento, tiempo y temperatura de maduración, para 






 Completar el estudio microestructural del acero 14 Ni (200) 
en la condición de recocido e hipertemple al aire y de las 
muestras sometidas a los tratamiento térmicos realizados 
para determinar la presencia de austenita retenida o 
producida por reversión de la martensita. 
 Verificar la mejora de las propiedades mecánicas y 
tribológicas del acero tras el tratamiento de precipitación 
seleccionado. 
2. Optimizar del proceso de refusión superficial sin aporte (Laser 
surface melting, LSM) mediante un láser de Nd:YAG, con el fin 
de poder aplicar esta técnica en la reparación, sin aporte de 
material, para eliminar defectos superficiales muy pequeños 
como son microfisuras y fisuras poco profundas como las que se 
pueden producir, por ejemplo, en determinadas zonas críticas de 
los moldes de fundición por inyección a presión debido a la 
existencia de tensiones térmicas muy localizadas y por fatiga 
térmica.  
Objetivos parciales: 
 Acotar los parámetros óptimos del haz láser que posibiliten 
refundir superficialmente el acero 14 Ni (200) y obtener 
cordones de calidad, libres de los defectos típicos asociados 
a este tipo de técnicas (grietas, poros,..). 
 Analizar la influencia que ejerce el proceso de LSM en las 
propiedades del acero maraging según su condición de 
tratamiento térmico (en estado de recocido de solubilización 
e hipertemplado, o envejecido) sobre las propiedades finales 
del material. 
 Obtener  una superficie procesada de calidad mediante la 






 Caracterizar microestructural, mecánica, tribológica y 
electroquímicamente las muestras obtenidas tras las distintas 
condiciones de procesado. 
3. Lograr la optimización del proceso de refusión superficial con 
aporte (Laser cladding, LC) para obtener, en la superficie tratada, 
un material compuesto de matriz de acero maraging reforzado 
por partículas cerámicas de TiN de elevada dureza y resistencia 
al desgaste. Esta técnica fue diseñada para reparar superficies que 
se deben recrecer para mantener sus dimensiones originales, 
como por ejemplo, aquellas de los moldes de inyección a presión 
en las que se produce desgaste erosivo con eliminación del 
material debido al flujo entrante del metal líquido y en las que se 
generan grietas de suficiente tamaño, originadas por el choque 
térmico. Es preciso realizar un resanado del material base para 
eliminar esas grietas y, posteriormente, es necesario recrecer la 
zona resanada.  
Objetivos parciales: 
 Determinar el efecto del porcentaje de solape entre pasadas 
del láser al realizar la refusión superficial con aporte de 
partículas de TiN, bajo condiciones de flujo constante. 
 Realizar la caracterización microestructural y mecánica de la 




















En este trabajo se ha seguido una metodología clásica, partiendo de la 
caracterización inicial de la aleación seleccionada para posteriormente 
proceder a la optimización de los procesos de tratamiento térmico de 
endurecimiento por precipitación y de modificación superficial por láser 
propuestos y a la consecuente caracterización microestructural y 
mecánica de las muestras tratadas, para verificar las mejoras inducidas 
por dichos tratamientos. A continuación se detallan cada una de las etapas 
desarrolladas: 
1. “Caracterización inicial del acero en estado de recepción”. 
El acero maraging de bajo níquel (14%) objeto de estudio  fue adquirido 
en la condición de forjado en caliente en estado de recocido de 
solubilización e hipertemple. 
Se realizó un completo estudio composicional, utilizando para ello las 
técnicas de espectrofotometría de emisión por chispa y determinación 
elemental de carbono y azufre, y metalográfico, mediante microscopía 
óptica y microscopía electrónica de barrido. Se estudió la posible 
presencia de austenita retenida mediante difracción de rayos X.  
2. “Optimización del tratamiento térmico de endurecimiento por 
precipitación de un acero maraging con bajo contenido en níquel grado 
200”.  
Tras verificarse la total ausencia de austenita retenida en el acero en  
estado de recepción la optimización del tratamiento térmico de 
precipitación se centró en la etapa de envejecimiento, modificando los 
dos parámetros principales de la misma: temperatura y tiempo de 
tratamiento. 
La temperatura de tratamiento se varió entre 425 y 600ºC, de acuerdo con 
los resultados obtenidos tras un estudio por calorimetría diferencial de 






temperatura aplicada y se realizaron tratamientos a tiempos 
comprendidos entre 30 y 720 minutos. Se analizó la influencia que estos 
parámetros ejercen en  características metalográficas, mecánicas (dureza, 
resistencia a tracción, tenacidad) y tribológicas (resistencia al desgaste) 
de la aleación. 
El procedimiento de realización de estos ensayos se detallará 
posteriormente. 
Después del tratamiento térmico se verificó la ausencia de austenita 
formada por reversión durante la etapa de maduración.  
3. “Optimización del proceso de refusión superficial sin aporte (Laser 
Surface Melting, LSM)”.  
Se utilizó un láser de Nd:YAG. La selección de esta fuente láser se 
realizó en base a que la elevada potencia que es capaz de suministrar 
unido a su carácter versátil, a su alta capacidad de automatización e 
integrabilidad en líneas de producción y a su velocidad de operación 
permiten conseguir grandes productividades con un control estricto de la 
zona a tratar. Además, la posibilidad de transmitir el haz a través de fibra 
óptica, lo convierte en una herramienta ideal para el procesado de formas 
geométricas complejas. El tratamiento superficial del acero maraging 
mediante esta técnica se llevó a cabo en las instalaciones que el Centro 
Tecnológico AIMEN tiene en Porriño. 
Se realizó inicialmente la optimización del proceso de LSM teniendo en 
cuenta tres de las principales variables operacionales involucradas, la 
potencia empleada del láser, su velocidad de avance y el diámetro del haz 
incidente del láser sobre la superficie del metal (Laser spot). Se 
compararon los resultados obtenidos al realizar dicho proceso LSM sobre 
el acero en distintas condiciones. En base a las características 
metalográficas (ausencia de defectos en los cordones y afino 
microestructural) y propiedades mecánicas básicas (dureza) de los 
cordones simples, se seleccionaron los parámetros para realizar LSM con 
cordones solapados. Por trabajos previos llevados a cabo por nuestro 
equipo sobre otras aleaciones, se seleccionó un solape del 25% entre 






Sobre las muestras modificadas superficialmente de esta forma, se llevó a 
cabo nuevamente la caracterización microestructural y mecánica de la 
superficie para determinan la influencia del solape. También se realizaron 
ensayos tribológicos (resistencia al desgaste en configuración pin-on-
disk). 
Para determinar si el afino logrado en la microestructura produce una 
modificación en la reactividad química de la superficie, se llevaron a 
cabo algunos ensayos comparativos de su resistencia a la corrosión en 
NaCl. Se realizó el registro del potencial de circuito abierto con el tiempo 
y se realizaron ensayos potenciodinámicos y de impedancia 
electroquímica. 
Tal y como ya se ha comentado, las propiedades características de los 
AM dependen esencialmente de la realización de un tratamiento térmico 
de endurecimiento por precipitación. Habida cuenta de que los procesos 
de modificación superficial que se proponen pueden provocar un 
empeoramiento de dichas propiedades en zonas afectadas, debido a los 
elevados  aportes térmicos generados, suele ser necesaria la realización de 
tratamientos de maduración posteriores a la modificación superficial para 
conseguir la recuperación de las propiedades. 
Por ello se han preparado nuestras con distintas combinaciones de 
tratamiento térmico y modificación superficial. 
4. “Optimización del proceso de refusión superficial con aporte de 
partículas de TiN (Laser Cladding, LC)”. 
Una alternativa a la técnica de LSM propuesta consiste en la 
incorporación de partículas estables de alta dureza y resistencia al 
desgaste para mejorar el rendimiento de la superficie. Para ello y 
aprovechando la versatilidad del láser se incorporaron a la superficie 
partículas comerciales de TiN de tamaños comprendidos entre 60 y 80 
µm. La selección del TiN se hizo en base a que su combinación de 
enlaces iónico, covalente y metálico lo hace termodinámicamente muy 
estable y presenta, por tanto, un alto punto de fusión, una conductividad 
térmica de características metálicas y excelentes propiedades mecánicas y 






sobradamente contrastado tras años de aplicación en componentes de alta 
responsabilidad. 
El aporte de las partículas de TiN se realizó sobre los parámetros 
optimizados en el proceso de LSM. Se mantuvo constante el aporte de  
partículas y los caudales de los gases de protección y de arrastre de 
partículas y se modificó el porcentaje de solape entre cordones. 
La superficie de las muestras así modificadas, se caracterizó 
microestructural y mecánicamente para determinan la influencia del 
solape. También se realizaron ensayos tribológicos (resistencia al 
desgaste en configuración pin-on-disk). 
Al igual que ocurría con el proceso de LSM, el aporte térmico generado 
por el LC puede provocar un empeoramiento de las propiedades del AM 
en zonas afectadas y puede ser necesaria la realización de tratamientos de 
maduración posteriores a la modificación superficial para conseguir su 
recuperación. Por ello, se han preparado nuestras con distintas 
combinaciones de tratamiento térmico y modificación superficial. 
En el siguiente esquema se resume la metodología seguida, especificando 




























 Composición química 
 Dureza: HV10 
 Análisis microestructural: 
Microscopía óptica (LOM) 







 Calorimetría diferencial de barrido (DSC) 
 Resistencia tracción: Tª ambiente, 200, 400ºC 
 Resistencia al impacto: Charpy 
 Resistencia desgaste por deslizamiento:  
Pin-on disk (P-O-D), perfilometría, SEM 
 Corrosión: Voltametría cíclica (CV), 
Espectroscopía de impedancia electroquímica 
(EIS) 
Austenita: Difracción de rayos X (XRD), SEM 
Refusión 
superficial 





Selección inicial de parámetros  
 Análisis microestructural: LOM y SEM 
 Dureza: HV10 






 Calidad: Inspección visual, LOM, SEM 
 Rugosidad superficial: Perfilometría 
   Dureza: HV0,1 y HV0,5 
 Análisis microestructural: LOM, SEM 






de TiN (LC) 
Austenita: XRD, SEM 
 Corrosión: CV, EIS 
 
 Calidad: Inspección visual, LOM, SEM 
 Rugosidad superficial: Perfilometría 
  
 Dureza: HV0,2 
 Análisis microestructural: LOM, SEM 











Caracterización inicial del 
acero maraging base 
 






El conocimiento de la composición química y de la microestructura 
permite  predecir el comportamiento y percibir de manera aproximada las 
propiedades de los materiales metálicos. En este capítulo se analizó la 
composición química del AM estudiado y se determinó la ausencia de 
austenita retenida tras el tratamiento de solubilización e hipertemple. 
  





4.2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
El acero maraging de partida es el Marlok C1650®, fabricado por la 
empresa finlandesa Metso Powdermet y suministrado por Tools  & Dies 
en la condición de forjado en caliente, en estado de recocido de 
solubilidad e hipertemple. Este tratamiento se realizó a temperaturas 
comprendidas entre 820 y 850ºC con un promedio máximo de velocidad 
de calentamiento de 150ºC/hora y un final enfriamiento al aire.  Se  
seleccionaron bloques de acero provenientes de la misma colada para 
garantizar una composición uniforme. 
Se cortaron muestras con dimensiones de 38x30x18 mm3, utilizando 
discos de corte Struers 60A30, en una máquina de corte de mesa para 
corte manual modelo Struers Unitom-2. 
La composición química del acero se analizó mediante 
espectrofotometría de emisión por chispa (Espectrómetro de chispa 
SPECTRO MAXX) y por determinación elemental de carbono y azufre 
(Analizador de carbono y azufre LECO CS-200). 
Se evaluó su dureza mediante ensayos de dureza Vickers HV10 en un 
durómetro Emcotest M1C 010 siguiendo las directrices marcadas por la 
norma EN-ISO 6507-1:2005 “Materiales metálicos. Ensayo de dureza 
Vickers. Parte 1: Método de ensayo”.  Los resultados mostrados son el 
valor medio de 10 indentaciones. Para ello, las muestras se lijaron y 
pulieron hasta 6 μm con la finalidad de obtener un acabado superficial 
adecuado.  
Posteriormente se analizó su microestructura mediante las técnicas de 
microscopía habituales. La preparación se  llevó a cabo según lo 
aconsejado por ASTM E-3, con un lijado (utilizando sucesivamente lijas 
de 80, 220, 500 y 1200 en una lijadora-pulidora manual Buehler Metaserv 
Grinder-Polisher) y  un posterior pulido con paños impregnados con pasta 
de diamante (tamaños de granos sucesivos de 6, 3 y 1 µm) hasta 
conseguir un acabado especular  en una pulidora manual Struerss 
Labopol 8. Acondicionada la superficie de las muestras se procedió al 
ataque químico metalográfico utilizando el reactivo Vilella (5 ml de HCl, 
1 g de ácido pícrico y 100 ml de etanol (95%)). La microestructura se 





analizó mediante microscopía óptica (OM, Olympus GX51) y 
microscopía electrónica de barrido (SEM, Jeol JSM-5410).  
Se evaluó la resistencia al desgaste mediante ensayos de resistencia al 
desgaste por deslizamiento “pin-on-disk” siguiendo la norma ASTM G99 
“Standard test method for wear testing with a pin-on-disk apparatus”. Se 
utilizó un tribómetro  modelo Microtest MT4002. Se realizaron ensayos 
de 500 y 1000 m de distancia recorrida a temperatura ambiente (20 – 
25ºC) y en atmósfera aireada. Como pin se utilizaron bolas de alúmina de 
3 mm de diámetro y la carga aplicada fue de 5 N. Se generaron huellas de 
desgaste de 4 mm de radio utilizando una velocidad angular de giro de 
160 revoluciones por minuto. Durante el ensayo se registró la variación 
del coeficiente de desgaste frente a la distancia recorrida.  
El volumen (V) arrancado en cada uno de los casos se cuantificó 
mediante perfilometría mecánica (Veeko Dektak 150) e interferométrica 
(Wyko Nt 1100), aplicando la relación: 
               [mm3] (Ec. 4.1.) 
Donde r es el radio de la huella (mm) y A es el área de su sección 
transversal (µm2). 
Para comparar los resultados obtenidos se aplicó la tasa específica de 
desgaste1, definida como la relación entre el volumen V arrancado 
durante el ensayo (mm3) y el producto de la carga aplicada L (N) por la 
distancia de ensayo x (m) (Ecuación 4.2.).  
            [mm
3 / Nm] (Ec. 4.2.) 
Además se analizó  mediante SEM el fondo de las huellas generadas con 
el objetivo de determinar el mecanismo de desgaste presente. 
Finalmente se estudió la presencia de austenita retenida en el acero 
maraging en la condición de solubilización e hipertemple  mediante 
difracción de rayos X. Se utilizó un equipo Siemens D5000, con una 
                                                             
1
 “Modern Tribology Handbook, Vol 1., Principles of Tribology”, B. Bushan, CRC Press, 
Florida, 2001. 





fuente de radiación monocromática Cu Kα (λ=0.15418 nm). Las 
intensidades difractadas se recogieron en un intervalo 2θ entre 5 y 85º 
con un paso de 0,020º y 1 s/paso).  
 
  






1. Composición química  
La composición química del AM en estado de recocido de solubilización 
e hipertemple, en adelante condición de recepción o condición A, se 
ajusta a la suministrada por el fabricante (Tabla 4.1.): 
Tabla 4.1. Composición química del acero maraging Marlok C1650®. 
 C Ni Mo Co Ti Si Cr Mn S 
Composición 
fabricante 
0,008 14,0 4,50 10,5 0,2 0,10 0,30 0,10 - 
Análisis de 
recepción 
0,005 14,4 4,3 10,7 0,17 0,03 0,02 0,03 0,002 
 
2. Caracterización metalográfica  
El análisis metalográfico muestra una estructura totalmente martensítica, 
constituida  por martensita en forma de listones (Figura 4.1.), típìca de las 
martensitas Fe-Ni con contenidos en Ni inferiores al 20%2. Perfectamente 
incluidas en ella se pueden detectar  partículas uniformemente dispersas 
con formas, tamaños y composiciones característicos. 
  
Figura 4.1. Microestructura martensítica del acero maraging 14% Ni en estado 
de recocido de solubilización e hipertemple. 
                                                             
2
 G. Krauss, A. Marder, Metall. Trans. A, 1971, Vol. 2A, pp. 2343-2357. 





De manera general estas partículas, habitualmente con morfologías 
cuadradas o rectangulares, están enriquecidas en Ti3,4, que puede estar 
acompañado por N que proviene del proceso de fusión3 (Figura 4.2). En 
ocasiones también aparece Zr, originado seguramente por el arrastre de 
partículas de óxido de circonio debido a un proceso de erosión de las 
camisas refractarias utilizadas en los crisoles donde se realiza la colada 
del AM fundido.  
  
Figura 4.2. Partículas ricas en Ti y N  (izquierda) y Ti, C y Zr (derecha) dentro 
de la matriz martensítica del acero maraging en estado de recocido de 
solubilización e hipertemplado. 
Además también se han detectado zonas enriquecidas en Mo asociadas 
normalmente a los límites de grano de la austenita previa (Figura 4.3). 
 
Figura 4.3. Enriquecimientos en Mo en los límites de grano de la austenita 
previa del acero maraging en estado de recocido de solubilización e 
hipertemplado. 
                                                             
3
 P. Würzinger, R. Rabbitsch and W. Meyer. J. Mater. Sci. 39, 2004, pp. 7295-7302. 
4
 J. Grum, M. Zupančič, Z. Metallkd. 93, (2002), pp. 171-176. 






3. Dureza  
El AM en estado de recocido de solubilización e hipertemplado presenta 
una dureza muy uniforme, con valores medios de 325 HV10, que se 
corresponden con los de una martensita Fe-Ni blanda y dúctil5, adecuada 
para realizar el mecanizado, antes de someter el acero al proceso de 
endurecimiento por envejecimiento. 
4. Resistencia al desgaste por deslizamiento  
Los resultados de los ensayos de desgaste por deslizamiento pin-on-disk 
muestran que, tras una etapa transitoria inicial de crecimiento 
correspondiente aproximadamente a los primeros 80 metros de distancia 
recorrida, el coeficiente de rozamiento se estabiliza en valores próximos a 
0,8 (Figura 4.4). 
 
Figura 4.4. Evolución del coeficiente de rozamiento durante un ensayo de 
deslizamiento pin-on-disk de 1000 m. 
El volumen medio de material arrancado ha sido de 0,832 mm3 en los 
ensayos de 500 m de distancia recorrida y de 1,215 mm3 en los ensayos 
de 1000 m y las tasas específicas de desgaste son de  3,33 x 10-4 mm3/Nm 
y  2,43 x 10-4 mm3/Nm respectivamente.  
                                                             
5
 “Properties and selection: Irons, steels and high-performance alloys”, ASM Handbook, 
Vol.1, tenth ed., ASM International, Ohio, 1990. 





El mecanismo de desgaste presente es una combinación de desgaste 
abrasivo (predominante),  definido por los surcos producidos en la 
superficie del acero por la bola de alúmina en cada pasada6, y desgaste 
adhesivo (Figura 4.5), fácilmente identificable por las cavidades 
características generadas por la soldadura en frío y posterior arranque en 
zonas entre las que se ha producido transferencia de material. 
  
Figura 4.5. (SEM) Fondo de huella de desgaste en acero maraging en estado de 
recocido de solubilización e hipertemplado tras los ensayos pin-on-disk con 
distancias recorridas de 1000 m. 
5. Difracción de rayos X 
Los resultados de los ensayos de difracción de rayos X realizados 
muestran que la microestructura del AM tras el recocido de solubización 
y el hipertemple es totalmente martensítica. En los difractogramas 
obtenidos aparecen claramente definidos los picos correspondientes a 
dicha fase  a 44,3º (α´110), a 64,8º (α´200) y a 81,9º (α´211) y no se aprecian, 
en ningún caso, indicadores de la presencia de austenita (Figura 4.6). Los 
picos de difracción correspondientes a la esta última deberían 
identificarse con valores de 2θ ligeramente superiores a 50º (γ200) y/o 
ligeramente inferiores a los 75º (γ220)
7.  
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Figura 4.6. Perfil de difracción superficial del acero maraging en la condición 
de solubilización e hipertemple. 
  






La caracterización inicial del acero maraging avanzado de bajo contenido 
en níquel (14%) en estado de recocido de solubilización e hipertemple ha 
llevado a la consecución de uno de los objetivos parciales propuestos:  
1. Se ha caracterizado microestructural, mecánica y 
tribológicamente  el acero maraging en esta condición y se ha 
determinado la ausencia de austenita retenida. 
Las conclusiones esenciales de esta parte del trabajo son las siguientes: 
1. La  microestructura observada es completamente martensítica en 
todos los casos, con morfología de listones típica de  las 
martensitas de composición Fe-Ni y bajo contenido en carbono.  
Se han detectado inclusiones regularmente distribuidas en la 
matriz de martensita, perfectamente identificables en cuanto a su 
forma, tamaño y composición, cuya presencia depende 
esencialmente  del proceso de fusión del acero, de la 
homogeneización obtenida durante el recocido de solubilización 
a la temperatura de austenización y de las segregaciones y otros 
precipitados formados en los límites de grano de la austenita 
primaria. 
Los precipitados que se forman debido al tratamiento térmico de 
envejecido tienen tamaños muy pequeños (entre 5 y 10 nm) y su 
resolución es imposible mediante las  técnicas de microscopía 
óptica y electrónica de barrido utilizadas.  
En todos los casos se observan compuestos intermetálicos ricos 
en circonio, su presencia se debe, posiblemente, al arrastre de 
partículas de óxido de circonio por un proceso de erosión de las 
camisas refractarias utilizadas en los crisoles donde se realiza la 
colada del AM fundido. 
2. La dureza del AM en esta condición, 325 HV10, es la de una 
martensita Fe-Ni blanda y dúctil, similar a la que se podría 
esperar en este tipo de aleaciones antes de sufrir el proceso de 
endurecimiento por envejecimiento. 





3. El coeficiente de rozamiento alcanza valores estables cercanos a 
0,8. La tasa de desgaste en los ensayos de 1000 m es de 2,43 x 
10-4 mm3/Nm. El mecanismo de desgaste consiste en una 
combinación de desgaste abrasivo (predominante) y desgaste 
adhesivo. 
4. No se ha detectado la presencia de austenita retenida en la matriz 










Optimización del tratamiento térmico 
de endurecimiento por precipitación  
 







Se analizó el proceso de endurecimiento por envejecimiento de un acero 
maraging con bajo níquel (14%), grado 200, con el objetivo de optimizar 
los parámetros básicos, tiempo y temperatura de tratamiento, implicados 
en el mismo. Inicialmente se realizaron tratamientos térmicos de 
endurecimiento a temperaturas definidas a partir de ensayos de 
calorimetría diferencial de barrido (DSC). Posteriormente y a partir de 
estas temperaturas se determinó el par temperatura-tiempo óptimo de 
envejecimiento en base a ensayos de dureza, desgaste por deslizamiento 
pin-on-disk, tracción y tenacidad (Flexión por choque con probetas 
Charpy). La microestructura de las muestras obtenidas se caracterizó 
mediante microscopía óptica y microscopía electrónica de barrido. Se 
obtuvo el tratamiento de endurecimiento óptimo al calentar el material 
hasta 525ºC, mantenerlo durante 6 horas y enfriarlo al aire, lo que 
permite conseguir una clara mejora de las propiedades del AM, respecto 
al acero en la condición de recocido de solubilización. La microestructura 
obtenida fue totalmente martensítica y en ningún caso se detectó la 
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5.2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
Se utilizó como material base el acero maraging comercial Marlok 
C1650®, en estado de recocido de solubilización e hipertemple y se 
definieron los dos parámetros esenciales del tratamiento térmico de 
endurecimiento, temperatura y el tiempo de mantenimiento para 
conseguir un envejecimiento óptimo, buscando la mejor combinación 
posible de propiedades mecánicas en el acero además de una buena 
resistencia al desgaste por deslizamiento. 
Inicialmente se realizaron ensayos de calorimetría diferencial de barrido 
(DSC)  sobre muestras del acero maraging en estado de recocido de 
solubilización e hipertemple. Los picos de intercambio de calor 
mostrados en los difractogramas obtenidos permitieron delimitar los 
intervalos de temperatura en los que producen transformaciones en  el 
AM y, por tanto, acotar las temperaturas a las que realizar los 
tratamientos de endurecimiento. Los ensayos se realizaron en dos equipos 
distintos, Mettler Toledo DSC 822e y Setaram Setsoft 2000 DSC-TGA. 
Los ensayos se realizaron en crisoles de platino y en una atmósfera de N2. 
Debido a la reducida capacidad de los crisoles utilizados fue necesario 
extraer muestras de AM de un volumen muy pequeño. Para ello se ha 
utilizado una máquina de corte modelo Struers Secotom-10. 
Posteriormente se realizaron se realizaron los tratamientos térmicos de 
envejecimiento a las temperaturas marcadas por los resultados de los 
ensayos de DSC. Se llevaron a cabo en un horno Carbolite RF 1400 sin 
atmósfera de protección. Las probetas, de dimensiones aproximadas de 
38 x 30 x 18 mm3, se cortaron según el procedimiento de corte descrito 
en el apartado 4.2. Se obtuvieron muestras sometidas a distintos tiempos 
de mantenimiento para cada temperatura con la finalidad de identificar 
los parámetros de maduración más adecuados. Posteriormente se evaluó 
la dureza de las muestras de acero sometidas a los distintos tratamientos 
térmicos realizados y se analizó la microestructura de aquellas en las que 
se consiguió un mayor endurecimiento siguiendo, en ambos casos, los 
pasos marcados en el punto 4.2.  





Para definir el tratamiento térmico de endurecimiento por envejecimiento 
óptimo se han tenido en cuenta los requerimientos del material durante su 
vida en servicio y, por tanto, se han buscado las condiciones de 
maduración con las que se consigue la mejor combinación de propiedades 
superficiales (resistencia al desgaste) y volumétricas (dureza, resistencia a 
tracción y tenacidad al impacto). 
Teniendo en cuenta que uno de los principales requerimientos a los que 
tienen que hacer frente los materiales con los que están fabricados los 
moldes y matrices de inyección es el desgaste1 provocado por el contacto 
directo, a altas presiones y temperaturas, con un metal fundido altamente 
abrasivo, se evaluó la resistencia al desgaste mediante ensayos de 
resistencia al desgaste por deslizamiento “pin-on-disk”. Se siguió un 
procedimiento de ensayo similar al definido en el punto 4.2. Para 
comparar los resultados obtenidos se ha utilizado, nuevamente, la tasa 
específica de desgaste2 (Ecuación 4.2).  
Los ensayos de tracción se realizaron según lo especificado en UNE EN 
6892-1:2009 “Materiales metálicos. Ensayos de tracción. Parte 1: Método 
de ensayo a temperatura ambiente" y UNE 6892-2:2011 "Materiales 
metálicos. Ensayo de tracción. Parte 2: método de ensayo a temperatura 
elevada", sobre probetas mecanizadas en la dirección de laminación. Se 
utilizó una máquina universal MTS 81022 de 100 kN con una velocidad 
de desplazamiento de 0,2 mm/min. Como ya se ha comentado, durante su 
vida en servicio este tipo de aleaciones van a estar sometidas a ciclos de 
cargas termo-mecánicas de elevada intensidad3,4, por lo que una vez 
definidas las condiciones de envejecimiento con las que se obtienen 
valores máximos de dureza y con la intención de definir  las óptimas se 
han realizado ensayos de tracción a temperatura ambiente y a alta 
temperatura (25ºC, 200ºC y 400ºC). 
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La resistencia al impacto se evaluó siguiendo lo marcado por UNE 148-
1:2009, “Materiales metálicos. Ensayo de flexión por choque con péndulo 
Charpy. Parte 1: método de ensayo”, en una máquina Hoyton 300J/A, 
sobre probetas mecanizadas en la dirección de laminación y en la 
dirección perpendicular a la misma. 
 
Finalmente se estudió la presencia de austenita retenida las muestras de 
AM sometidas a los tratamientos térmicos de endurecimiento óptimos 
siguiendo, nuevamente, la metodología descrita en el apartado 4.2. 
  






5.3.1. ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACIÓN. APROXIMACIÓN 
1. Calorimetría diferencial de barrido 
Los ensayos de DSC sirvieron para realizar una aproximación a los 
valores de temperatura a los que llevar a cabo el tratamiento térmico de 
endurecimiento por envejecimiento. Las condiciones de realización de 
dichos ensayos están expuestas en la tabla 5.1. 
Tabla 5.1. Condiciones de los ensayos de calorimetría diferencial de barrido. 
Ensayo Peso muestra (mg) Velocidad de calentamiento (ºC/minuto) 
1 117,7 10 
2 76,9 20 
3 147,5 40 
4 108,1 40 
 
Los resultados obtenidos se pueden ver en las figuras 5.1 y 5.2. En la 
primera de ellas se muestran las curvas correspondientes a la etapa de 
calentamiento de los ensayos de calorimetría diferencial de barrido 1, 2 y 
3. En la segunda se pueden ver las etapas de calentamiento y enfriamiento 
correspondientes al ensayo 4. 






Figura 5.1. Curvas flujo de calor – temperatura correspondientes a la etapa de 
calentamiento de los ensayos 1, 2 y 3 de DSC. 
 
Figura 5.2. Curva flujo de calor – temperatura correspondiente al ensayo 4 de 
DSC. 





Al igual que en los resultados publicados por otros autores5, aparecen 
claramente definidos dos picos exotérmicos relacionados con los 
procesos de precipitación de intermetálicos. El primero de ellos a 
temperaturas comprendidas entre 400 y 500ºC,  alcanza su máximo cerca 
de los 450ºC, el segundo va desde 550 hasta 650ºC aproximadamente. El 
primer pico exotérmico presenta un mayor valor del cambio de entalpía 
durante la transformación (de  4,73 J/g a 6,74 J/g dependiendo de la 
velocidad de calentamiento), por lo que es de suponer que en este 
intervalo de temperaturas se producirá la mayor cantidad de precipitados. 
Además, partir de 650ºC se forma un pico endotérmico, que alcanza su 
valor mínimo a 742ºC y que marca el proceso de reversión de la 
martensita a austenita5. El inicio de este pico acota la máxima 
temperatura a la que se debería realizar el tratamiento térmico del 
material debido a la pérdida de propiedades derivadas de esta 
transformación6. 
A la vista de estos resultados se han llevado a cabo los tratamientos 
térmicos de envejecimiento marcados por los parámetros registrados en la 
tabla 5.2: 
Tabla 5.2. Tratamientos térmicos de endurecimiento por envejecimiento. 
Temperaturas y tiempos de mantenimiento propuestos. 
Temperatura 
(ºC) 
Velocidad de calentamiento Tiempo 
Enfriamiento 
ºC/hora ºC/minuto (minutos) 
425 102 1,7 120 - 360 Al aire 
450 102 1,7 120 - 360 Al aire 
500 102 1,7 60 - 720 Al aire 
520 102 1,7 120 - 720 Al aire 
525 102 1,7 60 - 720 Al aire 
585 150 2,5 60 - 150 Al aire 
600 102 1,7 30 - 90 Al aire 
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Una vez realizados los tratamientos térmicos propuestos se ha evaluado la 
dureza, según el estándar HV10, de las muestras sometidas a las distintas 
combinaciones tiempo-temperatura de tratamiento, los valores medios de 
dureza obtenidos se muestran en la tabla 5.3: 
Tabla 5.3. Valores de dureza medios obtenidos en el acero maraging tras la 
realización de los tratamientos térmicos de endurecimiento propuestos. 
Tiempo Temperatura (ºC) 
Horas Minutos 425 450 500 520 525 585 600 
0,5 30             445 
1 60     469   486 438 416 
1,5 90     474   495 430 415 
2 120 399 414 471 494 493 422   
2,5 150 411 420 483   491 416   
3 180 417 427 496   480     
3,5 210 422 430 500   482     
4 240 424 444 502 489       
4,5 270 430 459 509         
5 300 430 446 506   491     
5,5 330 430 458 510         
6 360 437 460 499 494 478     
8 480     501 484 485     
10 600     497 481 477     
12 720     491 478 472     
 
Tal y como se comentó en el capítulo 1 de este trabajo, existe una clara 
interconexión entre los parámetros de tratamiento involucrados (Figuras 
5.3 a 5.6). Temperaturas elevadas originan incrementos de dureza 
pronunciados en tiempos de tratamiento cortos y por lo tanto rápidos 
sobre-envejecimientos (Figura 5.6), mientras que con temperaturas más 





moderadas se necesitan tiempos de tratamiento muy largos para conseguir 
grados de endurecimiento adecuados (Figura 5.5)7. 
 
Figura 5.3. Valores medios de dureza obtenidos en los tratamientos térmicos 
realizados en función de la temperatura y del tiempo de mantenimiento. 
Los valores máximos de dureza, cercanos  en todos los casos a 500 HV10, 
se obtienen con temperaturas de 500ºC, 520ºC y 525ºC, y para tiempos de 
mantenimiento que van de 4 horas a 6 horas (Figura 5.4). Estos resultados 
concuerdan con los obtenidos tras los ensayos DSC, donde el primer pico 
exotérmico, correspondiente al mayor valor del cambio de entalpía, 
sugiere la formación del primer grupo de precipitados a temperaturas 
comprendidas a temperaturas próximas a los 500ºC aproximadamente. 
Para estas temperaturas, la dureza empieza a disminuir de manera 
apreciable a partir de las 12 horas de tratamiento térmico.  
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Figura 5.4. Curvas de evolución de la dureza correspondientes a los tratamientos 
de envejecimiento realizados a 500, 520 y 525ºC. 
Se ha descartado la realización de tratamientos térmicos de duración 
superior a las 6 horas para temperaturas menores que 500ºC ya que, 
aunque la dureza está aumentando al aumentar el tiempo de tratamiento, 
la evolución de las curvas para esas temperaturas (Figura 5.5), no parece 
mostrar que vayan alcanzar los valores máximos en un tiempo asumible 
industrialmente (tras 6 horas de maduración a 450ºC se consiguen 460 
HV10, en todo caso inferiores a los máximos obtenidos). 
 
Figura 5.5. Curvas de evolución de la dureza correspondientes a los tratamientos 
de envejecimiento realizados a 425 y 450ºC. 
Asimismo, las muestras sometidas a temperaturas marcadas por el 
segundo pico exotérmico, comprendidas entre 550ºC y 620ºC, alcanzan 
valores de dureza pequeños comparados con los máximos conseguidos y 
su evolución con el tiempo de mantenimiento es claramente decreciente 
(Figura 5.6). Esto se debe seguramente a la elevada temperatura de 





tratamiento6,8, que coincide, además, con la temperatura a la que según 
DSC empieza la reversión de la martensita a austenita)5, y al posible 
crecimiento de los precipitados formados en el primer pico o a su 
transformación en precipitados del tipo Fe-Y, tales como Fe2Ni y Fe2Mo, 
que son más estables y gruesos. 
  
Figura 5.6. Curvas de evolución de la dureza correspondientes a los tratamientos 
de envejecimiento realizados a 585 y 600ºC. 
En todo caso, los valores máximos de dureza obtenidos son similares y en 
algunos casos superiores a los que presentan otros aceros maraging29  y 
otros aceros de herramientas convencionales usados para trabajo en 
caliente. Por todo ello, se ha optado por continuar el estudio con las 
muestras sometidos a tratamientos térmicos tras los cuales se obtuvieron 
valores de dureza máximos, es decir, temperaturas de 500, 520 y 525ºC y 
tiempos de maduración comprendidos entre 4 y 6 horas. 
3. Caracterización microestructural 
Tras el análisis por microscopia óptica no se han detectado diferencias en 
la microestructura del acero en las distintas condiciones de tratamiento 
térmico. En todos los casos se observa una microestructura 
completamente martensítica con morfología de “listones” típica de las 
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martensitas Fe-Ni de bajo contenido en carbono (Figura 5.7), en la que 
pueden apreciarse los antiguos límites de grano de la austenita primaria. 
  
Figura 5.7. Microestructura martensítica del acero maraging 14% Ni envejecido 
a 525ºC durante 6 horas. 
Mediante microscopia electrónica de barrido se llevó a cabo una 
caracterización a mayor detalle de la microestructura obtenida tras los 
tratamientos térmicos, lo que ha permitido identificar  una serie de 
partículas de morfologías y composición características (Figuras 5.8 a 
5.11).  
Se detectó la presencia de enriquecimientos en Mo. En unos casos  
situado en los límites de grano de la austenita previa (Figura 5.8), al igual 
que en el AM recocido e hipertemplado, y en otros formando partículas 
redondeadas distribuidas por toda la matriz (Figura 5.9). 
 
Figura 5.8. Enriquecimientos en Mo en los límites de grano de la austenita 
previa del acero maraging envejecido a 525ºC durante 5 horas. 







Figura 5.9. Partículas ricas en Mo en una muestra de acero maraging envejecido 
a 520ºC durante 6 horas. 
Su morfología característica normalmente rectangular, hace que las 
partículas cuyo componente principal es el titanio sean fácilmente 
detectables. A ellas suelen estar asociados pequeños enriquecimientos en 
Mo (Figura 5.10). 
 
Figura 5.10. Partícula rica en Ti  y enriquecimientos en Mo en la muestra de 
acero maraging sometida a un envejecimiento a 500ºC durante 5,5 horas. 
Además se identificaron otras partículas de morfología característica, 
formadas por agrupaciones de  cuerpos redondeados unidos entre si, cuya 
composición química parece ser más compleja ya que en ella está 
involucrada una mayor cantidad de elementos químicos como el Ti, el 
Mo y el Zr (Figura 5.11). Estas partículas de Zr podrían proceder de 





arranques de material refractario utilizado en alguno de los pasos de la 
fabricación del acero. 
 
Figura 5.11. Partícula rica en Zr, Ti  y Mo en la muestra de acero maraging 
sometida a un envejecimiento a 525ºC durante 5 horas. 
Todas estas partículas (a excepción de los precipitados redondeados ricos 
en molibdeno) ya aparecían en el AM recocido, lo que indica que su 
origen no se debe a los tratamientos térmicos de envejecimiento 
realizados sino que depende esencialmente de la homogeneización 
obtenida durante el recocido de solubilización a la temperatura de 
austenización, de las segregaciones y de precipitados formados en los 
límites de grano de la austenita primaria e incluso de contaminaciones 
producidas durante la fusión del acero durante el proceso de 
fabricación10. Mediante las técnicas de caracterización y con los equipos 
utilizados ha sido imposible la identificación de los precipitados 
generados durante el tratamiento térmico y responsables del 
endurecimiento de los AM, debido a su tamaño nanométrico y a la 
dificultad que entraña su identificación aún con técnicas de microscopía 
electrónica de transmisión3,9-18.1112131415161718 
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5.3.2. ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACIÓN. OPTIMIZACIÓN 
Teniendo en cuenta lo expuesto previamente, las combinaciones de 
temperatura-tiempo de mantenimiento más adecuadas para realizar el 
tratamiento térmico óptimo son las que consideran temperaturas 
comprendidas entre los 500 y los 525ºC y tiempos de mantenimiento que 
van de las 4 a las 6 horas. La selección final de parámetros para el 
tratamiento térmico óptimo se ha realizado en base a los resultados 
obtenidos tras someter probetas de acero maraging en estas condiciones a 
ensayos de desgaste por deslizamiento “pin-on-disk”, de tracción a 
temperatura ambiente y alta temperatura (200ºC y 400ºC) y de flexión 
por choque sobre probetas Charpy.  
1. Resistencia al desgaste por deslizamiento 
El primer factor a evaluar es el coeficiente de rozamiento. A medida que 
aumenta la distancia recorrida su comportamiento es similar en todos los 
casos y, al igual que en el AM recocido e hipertemplado, se estabiliza al 
superar los 80 metros  de distancia recorrida y alcanza valores estables 
comprendidos entre 0,80 y 0,95 (Figura 5.12). 
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Figura 5.12. Evolución del coeficiente de rozamiento durante un ensayo de 
deslizamiento pin-on-disk de 1000 m. Acero maraging envejecido a 525ºC 
durante 6 horas. 
El volumen de material arrancado medido a partir de las huellas 
generadas (Figura 5.13) y la tasa específica de desgaste obtenida se han 
cuantificado a partir de los ensayos perfilométricos realizados (tabla 5.4).  
   










Tabla 5.4. Volumen de material arrancado y tasa específica de desgaste 










Temperatura Tiempo Distancia de ensayo Distancia de ensayo 
(ºC) (Horas) 500 m 1000 m 500 m 1000 m 





















La resistencia al desgaste por deslizamiento del acero envejecido es 
superior a la que presentaba en estado de recocido de solubilización e 
hipertemple (Figura 5.14).  
 
Figura 5.14. Volumen de material arrancado en los ensayos de desgaste por 
deslizamiento. 
En las muestras tratadas a 520ºC y 525ºC, el volumen de material 
arrancado es el menor de todos y es similar para ambas temperaturas. El 
volumen arrancado en las muestras tratadas a 500ºC es menor que el 
arrancado en el AM recocido, pero bastante mayor que el arrancado en 
muestras de 520ºC y 525ºC (aunque a 500ºC las durezas alcanzadas son 
las mayores).  





El mecanismo de desgaste es, en todos los casos, predominantemente 
abrasivo, sobre todo en las condiciones correspondientes a una mayor 
dureza del acero donde los surcos producidos por el contacto entre la bola 
del pin y el acero son fácilmente detectables19. De manera general 
también es posible encontrar evidencias de la existencia de desgaste 
adhesivo en todos los casos analizados, como lo son las cavidades 
generadas por la soldadura en frío y posterior arranque de material en la 
superficie del acero (Figura 5.15 y 5.16). 
   
Figura 5.15. SEM. Desgaste por deslizamiento pin–on-disk. Mecanismos de 
desgaste adhesivo y abrasivo en el acero maraging envejecido a 520ºC durante 4 
horas (Izqda.) y 500ºC durante 4,5 horas (Dcha.). 
  
Figura 5.16. SEM. Desgaste por deslizamiento pin–on-disk. Mecanismo de 
desgaste eminentemente abrasivo en el acero maraging envejecido a 525ºC 
durante 6 horas. 
                                                             
19
 “Mechanical wear fundamentals and testing”, R.G. Bayer, 2nd Ed., Ed. Marcel Dekker, 
2005, New York, U.S.A. 





2. Resistencia a tracción 
Se han realizado ensayos de tracción  a temperatura ambiente y a alta 
temperatura  (200 y 400ºC) sobre probetas del acero maraging sometidos 
a  tratamientos térmicos de endurecimiento por envejecimiento de 500ºC  
durante 4 horas, 500ºC durante 5,5 horas, 520ºC  durante 4 horas y 525ºC 
durante 6 horas. Los resultados obtenidos se muestran en las tablas 5.5 a 
5.7. 
Tabla 5.5. Resultados de los ensayos de tracción a temperatura ambiente. 
Temperatura 
ambiente 









Resistencia a  
tracción (Mpa) 
1565 1631 1635 1631 
Límite elástico 
(Mpa) 
1478 1559 1576 1531 
Alargamiento 
(%) 
10,5 10 10 12,5 
Estricción (%) 56,5 57 54,5 50,5 
 
Tabla 5.6. Resultados de los ensayos de tracción a 200ºC. 
200ºC 









Resistencia a  
tracción (Mpa) 
1504 1498 1512 1512 
Límite elástico 
(Mpa) 
1413 1415 1427 1364 
Alargamiento 
(%) 
No comparables. Probetas mecanizadas para no romper las 










Tabla 5.7. Resultados de los ensayos de tracción a 400ºC. 
400ºC 









Resistencia a  
tracción (Mpa) 
1355 1388 1415 1383 
Límite elástico 
(Mpa) 
1234 1275 1309 1339 
Alargamiento 
(%) 
10 10,5 9,5 11,5 
Estricción (%) 54 66 53,5 57 
 
Aunque la resistencia a tracción es bastante elevada y muy similar en 
todos los casos, tanto a temperatura ambiente como a altas temperaturas 
(Figura 5.17), las muestras envejecidas a las mayores temperaturas (520 y 
525ºC) presentan valores de resistencia ligeramente superiores.  
 
Figura 5.17. Resistencia a tracción a distintas temperaturas del AM en las 
distintas condiciones de envejecimiento. 
Los valores máximos de resistencia a tracción a temperatura ambiente 
alcanzados son cercanos a los 1600 MPa, bastante adecuados teniendo en 
cuenta, sobre todo, que son superiores a los obtenidos en algunos aceros 
maraging con contenidos en Ni de hasta el 18%9. Como era de esperar, a 
medida que aumenta la temperatura, la resistencia a tracción disminuye, 





entre un 3,8% y un 8,5%  si se comparan valores obtenidos en los 
ensayos realizados a temperatura ambiente con los realizados a 200ºC, y 
entre un 13,4% y un 15,8% si se comparan con los realizados a  400ºC, 
manteniendo, en todo caso, valores elevados.  
Los valores de alargamiento (10%) y estricción (más del 50% en todos 
los casos) permiten concluir que el material es bastante dúctil aún en la 
condición de endurecimiento por envejecimiento. 
3. Ensayo de flexión por choque 
Se han testado probetas obtenidas extraídas en la dirección de laminación 
y en la dirección perpendicular a la de laminación. Como era de esperar, 
los valores medios de energía absorbida son mayores en probetas 
obtenidas en la dirección de laminación que en las probetas transversales 
a la misma (Figura 5.18) y  en todos los casos son superiores a 25 J. 
Destaca el máximo de 41 J obtenido en muestras sometidas a un 
tratamiento térmico de 500ºC durante 4,5 horas. El aumento en 1 hora del 
tiempo de mantenimiento a esa temperatura, produce una disminución de 
la energía absorbida (de 41 J a 25 J).  
 
Figura 5.18. Energía absorbida por el AM en las distintas condiciones de 
envejecimiento durante en ensayo de flexión por choque. 





Los valores de energía absorbida por las muestras envejecidas a 520 y 
525ºC son bastante elevados y muy  similares (36 J en muestras 
envejecidas a 520ºC y 4 horas de mantenimiento frente a 37 J en muestras 
envejecidas a 525ºC con 6 horas), lo que parece indicar que, en cuanto a 
la tenacidad, la variación del tiempo de mantenimiento no es un factor tan 
crítico a 520ºC y 525ºC como lo es a 500ºC. 
4. Difracción de rayos X 
Los resultados de los ensayos de difracción de rayos X realizados 
muestran que la microestructura del acero maraging es totalmente 
martensítica. En los difractogramas obtenidos aparecen claramente 
definidos los picos correspondientes a dicha fase (Figura 5.19), a 44,3º 
(α´110), a 64,8º (α´200) y a 81,9º (α´211) y no se aprecian, en ningún caso, 
indicadores de la presencia de austenita. Los picos de difracción 
correspondientes a esta última deberían identificarse con valores de 2θ 
ligeramente superiores a 50º (γ200) y/o ligeramente inferiores a los 75º 
(γ220)20. Todo esto corrobora el hecho de que la disminución en el 
contenido de Ni en este tipo de aleaciones provoca un incremento de la 
resistencia a su formación. 
                                                             
20
 J.M. Pardal, S.S.M. Tavares, V.F. Terra, M.R. Da Silva, D.R. Dos Santos, J. Alloys  
Compd. 393 (2005) 109–113. 






Figura 5.19. Perfil de difracción superficial del acero maraging envejecido a 
525ºC durante 6 horas. 
 
A la vista de los resultados mostrados queda patente que, en este acero 
maraging, la mejor combinación de propiedades (dureza, resistencia al 
desgaste por deslizamiento, resistencia a tracción y tenacidad al impacto) 
se consigue con la realización de un tratamiento térmico de 
endurecimiento por envejecimiento a 525ºC durante 6 horas con un 
enfriamiento final al aire, partiendo del acero en estado de recocido de 
solubilización e hipertemple. 
  






En este capítulo se analizó la influencia de los parámetros de 
endurecimiento por envejecimiento, esencialmente la temperatura y el 
tiempo de mantenimiento,  en las características microestructurales y en 
las propiedades mecánicas y tribológicas de un acero maraging avanzado 
de bajo contenido en níquel (14%) y se han alcanzado los objetivos 
propuestos:  
1. Se definió el tratamiento térmico de maduración óptimo (en 
cuanto a los parámetros de temperatura y tiempo de 
mantenimiento) para la vida en servicio de este acero. 
2. Se caracterizó microestructural, mecánica y tribológicamente  el 
acero maraging en la condición de recocido e hipertemple y las 
muestras sometidas a los tratamiento térmicos realizados. 
Las conclusiones esenciales de esta parte del trabajo son las siguientes: 
1. Los resultados obtenidos a partir de los ensayos de calorimetría 
diferencial de barrido (DSC), han servido como base para definir 
los intervalos de temperaturas en los que el AM sufre algún tipo 
de transformación metalúrgica, y, en función de ello, diseñar las 
combinaciones de temperatura-tiempo de mantenimiento más 
adecuados, para llevar a cabo el tratamiento de endurecimiento 
por envejecimiento del AM estudiado. Así, se definieron 
tratamientos térmicos a 425ºC, 450ºC, 500ºC, 520ºC y 525ºC, 
con distintos tiempos de mantenimiento. Tratamientos a 
temperaturas superiores a 585ºC provocan un rápido 
envejecimiento del acero. 
 
2. Los valores máximos dureza, cercanos a 500 HV10, se consiguen 
con tratamientos térmicos a temperaturas de 500ºC, 520ºC y 
525ºC y tiempos de mantenimiento comprendidos entre 3 y 6 
horas. Estos resultados son totalmente coherentes con las 
previsiones indicadas en el análisis DSC, ya que a estas 
temperaturas ya se ha superado el primer pico exotérmico de 





transformación, que presenta mayor cambio de entalpía (4,73 J/g 
a 6,74 J/g). 
 
3. La  microestructura observada es completamente martensítica en 
todos los casos, con morfología de listones típica de  las 
martensitas de bajo contenido en carbono y composición Fe-Ni.  
Además, se han detectado inclusiones regularmente distribuidas 
en la matriz de martensita perfectamente identificables en cuanto 
a su forma, tamaño y composición, cuya presencia depende 
esencialmente de la homogeneización obtenida durante el 
recocido de solubilización a la temperatura de austenización y de 
las segregaciones y otros precipitados formados en los límites de 
grano de la austenita primaria. 
Los precipitados que se forman debido al tratamiento térmico de 
envejecido tienen tamaños muy pequeños (entre 5 y 10 nm) y su 
resolución es imposible mediante las  técnicas de microscopía 
óptica y electrónica de barrido utilizadas.  
En todos los casos se observan compuestos intermetálicos ricos 
en circonio, su presencia se debe, posiblemente, al arrastre de 
partículas de óxido de circonio por un proceso de erosión de las 
camisas refractarias utilizadas en los crisoles donde se realiza la 
colada del AM fundido. 
4. Las muestras envejecidas a 500ºC alcanzaron valores de dureza 
mayores, sin embargo, los volúmenes de material arrancado y, 
por tanto, las tasas específicas de desgaste  correspondientes a las 
muestras envejecidas a 520 y 525ºC son mucho menores (por 
ejemplo, en los ensayos de 1000 m,  0,56 mm3 1,12x10-4 
mm3/Nm para muestras envejecidas a 500ºC durante 5,5 horas 
frente a 0,23 mm3 y 4,57x10-5 mm3/Nm para muestras 
envejecidas a 525ºC). 
5. Los valores de resistencia a tracción son bastante elevados y muy 
parecidos, a igualdad de temperatura de ensayo, para todas las 
condiciones de endurecimiento por envejecimiento estudiadas, 
aunque los correspondientes a tratamientos de envejecimiento 
realizados a 520 y 525ºC son ligeramente superiores. A 
temperatura ambiente se alcanzan resistencia a tracción cercanos 





a los 1600 MPa, con límites elásticos de aproximadamente 1500 
MPa. Al aumentar la temperatura ambos disminuyen alcanzando 
valores cercanos a 1500 MPa y 1400 MPa respectivamente si los 
ensayos se realizan a 200ºC y de 1400 MPa y 1300 MPa 
respectivamente si son a 400ºC. El acero se comporta de manera 
bastante dúctil, obteniéndose, en todos los casos, alargamientos 
mínimos del 10% y estricciones superiores al 50%. 
6. De manera general, los valores de energía absorbida en la 
dirección de laminación son superiores a 35 J, salvo en las 
muestras envejecidas a 520ºC durante 4 horas, y a 25 J en la 
dirección perpendicular a la laminación en todos los casos. 
Por todo ello, queda patente que, en este acero maraging, la mejor 
combinación de propiedades se consigue con la realización de un 
tratamiento térmico de endurecimiento por envejecimiento a 525ºC 
durante 6 horas con un enfriamiento final al aire, partiendo del acero 










Optimización del proceso de 
refusión superficial sin aporte 
(Laser Surface Melting, LSM) 
 






Se analizó, caracterizó  y optimizó el proceso de refusión superficial sin 
aporte de material (Laser surface melting, LSM) de un acero maraging 
con bajo níquel (14%) mediante un láser de Nd:YAG de alta potencia 
operando en modo continuo. De manera general, el objetivo consistió en 
la optimización de los parámetros láser, especialmente potencia aplicada 
y velocidad de avance, con vistas a la reparación de pequeñas grietas en 
superficies dañadas de herramientas fabricadas en acero maraging 14% 
Ni para incrementar su vida en servicio.  
Aunque las propiedades del acero maraging dependen esencialmente del 
tratamiento térmico de envejecimiento, el proceso de LSM combinado 
con un proceso de maduración adecuado permite mejorar la resistencia al 
desgaste y la dureza de la aleación sin empeorar su resistencia a 
corrosión. En el material afectado por el procesado superficial se pueden 
apreciar distintas zonas originadas por los ciclos térmicos causados por el 
láser. De manera general, no se detectó la presencia de austenita en las 
muestras analizadas, lo que concuerda con el bajo contenido en níquel de 
este acero maraging. La única excepción al respecto consiste en la 
presencia de una muy pequeña cantidad de islas de austenita, de tamaño 
muy reducido, en una de las zonas afectadas térmicamente en muestras 
correspondientes a una de las condiciones estudiadas. Esta austenita está 
generada, seguramente, por el prolongado envejecimiento asociado a esa 
condición. 
 
Publicación: P. Merino et al, “Laser surface melting: A suitable 
technique to repair damaged surfaces made in 14 Ni (200 grade) 
maraging steel”, Surf. Coat. Technol. 212 (2012) 159–168. 
Congresos:  
 “Modificación superficial de un acero maraging avanzado con 
bajo níquel mediante refusión por rayos láser”. XI Congreso 
Nacional de Materiales, Zaragoza, España. 23-25 de junio de 
2010.  





 “Effect of laser remelting and ageing treatment on the 
electrochemical behaviour of a low nickel maraging steel”. 
Eurocorr 2010, “The European Corrosion Congress. From the 
Earth´s depths to space heights”, Moscú, Rusia. 13-17 de 
Septiembre de 2010. 
  





6.2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
 
Para llevar a cabo la refusión superficial sin aporte se utilizó un láser de 
Nd-YAG de 4.4 kW modelo DY044 de la casa Rofin. El proceso 
experimental se realizó en tres etapas: 
1. Selección inicial de parámetros láser: Debido a la cantidad de 
parámetros implicados en un proceso de este tipo1-5, 1, 2, 3, 4, 5se ha optado 
por  estudiar la influencia de tres de los más importantes, la 
potencia aplicada por el láser, su velocidad de desplazamiento y 
el diámetro del spot. Con distintas combinaciones de los mismos 
se obtuvieron cordones simples en la superficie del AM en estado 
de recocido de solubilización e hipertemple y se descartaron 
todas aquellas que generaban cordones con imperfecciones  
(poros, grietas,...). 
2. Optimización de parámetros láser para conseguir una refusión 
superficial mediante solape de cordones utilizando los parámetros 
previamente seleccionados. 
3. Modificación mediante refusión superficial del acero maraging 
utilizando los parámetros óptimos. Se analizó la influencia, en la 
microestructura y en algunas propiedades del acero (dureza, 
resistencia al desgaste por deslizamiento y resistencia a 
corrosión),  que la refusión superficial ejerce sobre el acero 
maraging en función de su condición previa (en estado de 
recocido de solubilización e hipertemplado o envejecido según 
las parámetros optimizados en el capítulo 5) y de la posibilidad 
de realizar un envejecimiento posterior a la refusión superficial. 
 
                                                             
1
 “Principles of laser materiales processing”. E. Kannatey-Asibu, Ed. Wiley, New Jersey, 
U.S.A. 2009. 
2
 “Principles of lasers”, O. Svelto, 5 th Ed., Ed. Springer, 2010. 
3
 “Introduction to laser Technology”, C. B. Hitz, J. J. Ewing, J. Hetch, Ed. Wiley, U.S.A., 
2012. 
4
 “Laser processing of engineering materials. Principles, procedure and industrial 
application”, J. C. Ion, Ed. Elsevier-Butterworth Heinemann, UK, 2005. 
5
 “Laser material processing”, W. M. Steen, J. Mazumder, 4th edition, Springer, London, 
2010. 





1. Preselección de parámetros láser  
La selección inicial de parámetros láser se realizó a partir de la refusión 
superficial de muestras de AM con dimensiones de 200 x 150 x 15 mm3 
en la condición de recocido de solubilidación e hipertemple. Inicialmente 
se obtuvieron cordones individuales aplicando potencias del láser 
comprendidas entre 1 y 3 kW. Posteriormente, se definieron los valores 
más adecuados de velocidad de barrido del láser, utilizando velocidades 
de avance de 25, 50 y 60 mm/s y de diámetro del spot en la superficie (se 
tanteó con valores de 3, 4, 5 y 6 mm). El perfil de irradiancia del láser se 
corresponde con un perfil Gaussiano TEM00. 
Se analizó la calidad de los cordones obtenidos en base a la ausencia de 
imperfecciones como poros, grietas y sopladuras,  típicas de los procesos 
de soldadura, y a su rugosidad superficial. Para ello, tras la preparación 
de las muestras hasta obtener una superficie especular, se utilizaron 
técnicas de microscopía óptica y electrónica de barrido, lo que permitió, 
además, medir las dimensiones principales de los cordones obtenidos 
(espesor y profundidad). La rugosidad se superficial se determinó 
mediante perfilometría. Se evaluó la dureza en las distintas zonas de los 
cordones obtenidos según el estándar HV0,5. Para llevar a cabo el proceso 
de caracterización previamente mencionado se siguieron los 
procedimientos descritos en el capítulo 4 (apartado 4.2). 
2. Optimización de parámetros. Cordones solapados 
A partir de la selección inicial de parámetros se definieron los valores 
más adecuados para conseguir la refusión superficial mediante cordones 
solapados. Con la finalidad de evitar un calentamiento excesivo de la 
muestra, que puede originar condiciones de enfriamiento adversas6, se ha 
optado por realizar un solape de un 25% entre cordones paralelos. La 
optimización del proceso de refusión superficial se realizó mediante el 
estudio comparativo de los resultados obtenidos tras refundir 
superficialmente el AM en condición de recocido de solubilidad e 
hipertemple y  tras refundir superficialmente el acero maraging en 
                                                             
6
 A. García-Beltrán, L.F. Marín, J.L. Ocaña, Rev. Metal., 43 (4), 2007, pp.284-293.  





condición de recocido de solubilidad e hipertemple  y posterior 
maduración en las condiciones de máxima dureza. 
Las propiedades superficiales se han estudiado en base a la medida de la 
rugosidad, a ensayos de dureza y ensayos de resistencia al desgaste por 
deslizamiento. 
Los tratamientos térmicos se realizaron según lo marcado en el apartado 
5.2. De manera general, y en lo que a caracterización microestructural, 
dureza y resistencia al desgaste por deslizamiento se refiere,  en esta 
etapa se ha seguido el procedimiento experimental definido en el 
apartado 4.2, teniendo en cuenta las  modificaciones mencionadas a  
continuación: 
 Para la caracterización microestructural se contó además con un 
nuevo equipo de microscopía electrónica de barrido (Hitachi 
S4800 II FESEM). 
 Debido a las reducidas dimensiones de los cordones generados 
por el proceso de LSM las medidas de dureza (tanto en la 
superficie del material tratado como en secciones transversales a 
la misma) se realizaron según los estándares HV0,1 y HV0,5. 
 Sólo se realizaron ensayos “pin-on-disk” de 1000 m de distancia 
recorrida.  
3. Modificación superficial mediante refusión por láser 
Una vez optimizados los parámetros para conseguir la refusión superficial 
de este AM se analizó  influencia de dicho proceso en su microestructura 
y propiedades (dureza, resistencia al desgaste y resistencia a corrosión), 
sobre todo, teniendo en cuenta que el aporte térmico producido durante el 
proceso de LSM puede provocar un empeoramiento de las propiedades 
mecánicas del acero en las zonas afectadas7-9.7,8,9  
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Para ello, se ha procesado el AM en distintas condiciones en las que se 
combina la realización de tratamientos térmicos de endurecimiento 
óptimos con la refusión superficial sin aporte. Estas condiciones están 
definidas en el esquema mostrado en la Figura 6.1. 
 
Figura 6.1. Condiciones del AM en función de los procesos de refusión 
superficial y envejecimiento a los que ha sido sometido. 
Los tratamientos térmicos, la caracterización microestructural, la medida 
de la dureza y de la resistencia al desgaste de las muestras obtenidas, se 
realizaron según lo descrito en el apartado anterior “Optimización de 





parámetros. Cordones solapados”, con la salvedad de las modificaciones 
descritas a continuación: 
 Además del reactivo Vilella, el ataque químico metalográfico se 
llevó a cabo  con Kalling´s Nº1 (33 ml H2O, 1.5 g CuCl2, 33 ml 
etanol, 33 ml HCl), Nital 2% (98 ml etanol, 2 ml HNO3) y 
reactivo de Fry modificado (50 ml HCl, 25 ml HNO3, 1 g CuCl2, 
150 ml H2O) buscando, por un lado, revelar la microestructura de 
todas las zonas afectadas y por otro la detección de posibles islas 
de austenita originadas por reversión a partir de la martensita10-14. 
10, 11
,12,1314 
 El estudio microestructural se ha completado con la utilización de 
difracción de rayos X. Las condiciones de ensayo coinciden con 
las presentadas en el apartado 4.2. 
Finalmente, se ha intentado establecer si el tratamiento de LSM induce a 
modificaciones en la resistencia a corrosión del acero. Para ello se 
realizaron ensayos electroquímicos de corriente continua y alterna, en una 
celda convencional de tres electrodos utilizando un potenciostato Autolab 
30 (EcoChemie). Se compararon exclusivamente muestras del acero en la 
condición de servicio (condición B) y tras el tratamiento de reparación 
(condición E). Las muestras se lijaron y pulieron en las condiciones 
descritas para la preparación metalográfica (apartado 4.2). El área 
expuesta al electrólito fue de 0,5 cm2 y se utilizó como referencia el 
electrodo de calomelanos saturado (SCE). Las medidas se realizaron en 
una disolución de NaCl 0,1M, desaireada mediante burbujeo de N2, en la 
secuencia que se indica a continuación. Tras la inmersión de las probetas, 
se registró el potencial de circuito abierto (OCP) durante 1,5 horas. A 
continuación se realizaron las medidas de espectroscopía de impedancia 
electroquímica (EIS) en el potencial de equilibrio con una amplitud de 
r.m.s. de ±10 mV y con un barrido de frecuencias entre 1 MHz y 1 mHz. 
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Posteriormente, partiendo del OCP, se llevó a cabo un barrido 
potenciodinámico de +300 mV en la dirección anódica, a una velocidad 
de 1mV/s, tras lo cual se invirtió el barrido de potencial hasta OCP-300 
mV, para volver nuevamente al potencial de partida. Tras la realización 
de la voltametría cíclica, se registró un nuevo espectro de impedancia 
electroquímica, en las condiciones previamente descritas. 
  






6.3.1. PRESELECCIÓN DE PARÁMETROS OPERACIONALES DEL LÁSER. 
PASADAS SIMPLES 
1. Tanteo inicial 
Inicialmente se realizaron una serie de pruebas destinadas a acotar la 
potencia más adecuada para procesar esta aleación. Manteniendo la 
distancia focal en 200 mm y usando diámetros de spot de 0,4mm, se 
realizaron pruebas aplicando potencias del láser de  0,75; 1; 1,4; 1,5; 1,8; 
2,2; 2,6; 2,8; 3; 3,75 y 4 kW y velocidades de avance de 2; 3; 4; 6; 8 y 10 
mm/s sobre el acero maraging en estado de recocido de solubilización e 
hipertemple. Esto permitió determinar con potencia aplicada de 2 kW se 
obtenían cordones libres de imperfecciones como poros o grietas 
superficiales. 
  
Figura 6.2. Grietas superficiales y poros en algunas de las muestras refundidas 
inicialmente. 
2. Dimensiones de los cordones y rugosidad superficial 
A continuación se obtuvo una nueva serie de 12 cordones aislados 
manteniendo la potencia del láser constante (2 kW), se incrementó la 
velocidad de avance (25, 50 y 60 mm/s) y para cada velocidad se 
utilizaron distintos valores de diámetro del haz láser (3, 4, 5, 6 mm). A 
partir de estos parámetros, se calcularon los valores correspondientes de 
densidad de potencia y energía aportada E, según la ecuación 1.2, para 
cada muestra (Tabla 6.1.).  















(kW) (mm/s) (mm) (W/mm2) (J/mm2) 
1 2 25 3 282,9421 26,67 
2 2 25 4 159,1549 20 
3 2 25 5 101,8592 16 
4 2 25 6 70,7355 13,33 
5 2 50 3 282,9421 13,33 
6 2 50 4 159,1549 10 
7 2 50 5 101,8592 8 
8 2 50 6 70,7355 6,67 
9 2 60 3 282,9421 11,11 
10 2 60 4 159,1549 8,33 
11 2 60 5 101,8592 6,67 
12 2 60 6 70,7355 5,56 
 
Las dimensiones (ancho y penetración) de los baños de fusión y la 
rugosidad superficial de los cordones obtenidos se pueden ver en la tabla 
6.2. Se observa, tal y como era de esperar, que la profundidad del BF 
aumenta al hacerlo la densidad de potencia y al disminuir la velocidad de 
avance del láser (a mayor densidad de potencia, mayor cantidad de calor 
incide sobre la superficie y cuanto más lenta sea la velocidad de refusión, 











Tabla 6.2. Parámetros aplicados, dimensiones del baño de fusión  y variables de 
rugosidad superficial correspondientes a los cordones obtenidos en la 




Penetración Rugosidad superficial  (µm) 
(μm) (μm) Ra Rp Rv Rt 
1 2896 965 15,3 27,8 -31,5 59,3 
2 3307 734 15,8 27,7 -31,9 59,6 
3 2804 693 9,6 20,8 -22,2 43 
4 2149 304 10,5 17,7 -27,3 45 
5 2457 484 13,6 23,8 -27,2 51 
6 1970 411 8,8 15,5 -17,6 33,1 
7 979 90 4 11,8 -15,3 27,1 
8 - - 2,6 7,4 -4 11,4 
9 2410 394 12,2 20,9 -22 42,9 
10 1930 276 5,6 9,8 -13,9 23,7 
11 - - 1,7 7 -4,4 11,4 
12 - - 1,9 5,6 -4 9,6 
 
3. Análisis metalográfico 
3.1. El baño de fusión. 
En los casos en los que la energía aportada ha sido suficiente para obtener 
baños de fusión, no se han detectado defectos, como grietas o porosidad, 
en los cordones generados (Figura 6.3.). El baño de fusión (BF) está 
claramente definido y presenta una microestructura completamente 
martensítica compleja, formada por la combinación de microestructuras  
de solidificación dendríticas y celulares muy finas13,15. 
 
 
                                                             
15
 J. Grum, J.M. Slabe, Surf. Coat. Technol. 180-181 (2004) 596-602. 






Figura 6.3. (OM) Sección transversal de una muestra de acero maraging 
refundida superficialmente por láser utilizando los parámetros correspondientes a 
la muestra 5. Ataque: Nital 2% y Vilella. 
La zona inferior del baño de fusión solidificado, en contacto con la zona 
afectada por el calor, presenta un crecimiento planar (Figura 6.4. Izqda.), 
mientras que las zonas centro y superior del BF presentan un crecimiento 
celular, celular dendrítico y columnar dendrítico (Figura 6.4. Dcha. y 6.5. 
Izqda.), con tendencia al crecimiento dendrítico equiáxico en la superficie 
del acero procesado (Figura 6.5. Dcha.).  
  
Figura 6.4. (SEM). Crecimiento planar en la zona inferior del baño de fusión 
solidificado en contacto con la zona afectada por el calor (Izqda.) y  crecimiento 
celular dendrítico en la parte central del mismo (Dcha.). Parámetros de refusión: 
muestra 5. Ataque: Nital 2% y Vilella. 
 






Figura 6.5. (SEM). Crecimiento columnar en la parte central del baño de fusión 
solidificado en contacto (Izqda.) y  tendencia al crecimiento equiáxico en la parte 
más externa (Dcha.). Parámetros de refusión: Muestra 5. Ataque: Nital 2% y 
Vilella. 
La estructura de solidificación del baño de fusión depende del grado de 
sub-enfriamiento constitucional. De acuerdo con la simulación numérica 
del flujo de calor  en el baño de fusión propuesta por Y.P. Lei y 
colaboradores16, que hace referencia a la refusión superficial con láser de 
un acero inoxidable 304, se produce un fuerte gradiente de temperaturas 
en el metal refundido. La morfología del baño de fusión está controlada 
de acuerdo con el cociente17 G/R, donde G es el gradiente térmico en la 
interfase sólido-líquido y R la velocidad de solidificación. Esta relación 
varía desde valores máximos que se alcanzan en la zona más profunda del 
baño de fusión hasta valores menores en su superficie externa, originando 
cambios en el sub-enfriamiento constitucional en toda la sección fundida. 
En las distintas zonas de algunos de los cordones de refusión, se detecta 
la presencia de partículas ricas en titanio, ya existentes en el acero 
maraging en estado de recocido de solubilización e hipertemple utilizado 
como material base18, que no se ven afectadas por el tratamiento de 
refusión superficial (Figura 6.6.).  
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Figura 6.6. (SEM). Partícula rica en Ti en el baño de fusión del acero maraging. 
En cuanto a las dimensiones del baño de fusión, su profundidad aumenta 
al hacerlo  la energía aportada, y disminuye con el aumento de la 
velocidad de refusión (Figura 6.7). La mayor profundidad del baño de 
fusión se consigue en el cordón 1, donde se han aplicado las condiciones 
de máxima energía aportada (26,67 J/mm2) y mínima velocidad de 
avance. 
 
Figura 6.7. Evolución de la profundidad del baño de fusión en función de la 
velocidad de avance del láser y de la energía aportada. 
3.2. La zona afectada por el calor  
Adyacente al baño de fusión está la zona afectada térmicamente (ZAC), 
que también presenta una microestructura totalmente martensítica y en la 
que el ataque metalográfico ha permitido delimitar dos subzonas 
perfectamente diferenciadas (Figura 6.8). En contacto directo con el baño 





de fusión está la zona afectada por el calor de grano grueso (ZAC-GG). 
Durante el proceso de refusión superficial esta zona alcanza temperaturas 
correspondientes a la región austenítica, suficientemente elevadas para 
producir un crecimiento de grano apreciable, y durante el enfriamiento 
posterior la austenita se transforma en martensita en la que, tras el ataque 
metalográfico, se pueden distinguir los límites de grano de la austenita 
previa y que conservan el tamaño de grano de la misma. Bajo ella y en 
contacto con el metal base se observa una zona afectada por el calor de 
grano fino (ZAC-GF), en la que el ciclo térmico generado por la refusión 
superficial no ha sido lo suficientemente drástico como para provocar su 
crecimiento de grano. Los espesores de cada una de estas zonas se pueden 
ver en la tabla 6.3.  
 
Figura 6.8. (MO) Baño de fusión y zona afectada por el calor. AM 









Tabla 6.3. Parámetros aplicados y dimensiones de las zonas afectadas por el 
calor de los cordones obtenidos en la preselección inicial de parámetros de la 












(kW) (mm/s) (mm) (μm) (μm) (µm) 
1 2 25 3 116 380 496 
2 2 25 4 137 524 661 
3 2 25 5 105 459 564 
4 2 25 6 151 621 772 
5 2 50 3 82 357 439 
6 2 50 4 63 317 380 
7 2 50 5 127 462 589 
8 2 50 6 165 468 633 
9 2 60 3 81 351 432 
10 2 60 4 59 321 380 
11 2 60 5 175 369 544 
12 2 60 6 137 426 563 
 
En algunas muestras (8, 11 y 12) procesadas con densidades de potencia 
bajas y altas velocidades de avance, no se  obtuvieron baños de fusión. En 
ellas la ZAC presenta espesores mayores (Figura 6.9.).  
 
Figura 6.9. Evolución del espesor de la zona afectada térmicamente en función 
de la velocidad de avance del láser y de la energía aportada. 





Tal y como era de esperar, el espesor total afectado por los ciclos 
térmicos generados durante el proceso de refusión superficial (baño de 
fusión y zona afectada térmicamente), es mayor en las muestras 
procesadas con mayores aportes energéticos y con menores velocidades 
de avance del láser (Figura 6.10.). 
 
Figura 6.10. Espesor de material afectado por los ciclos térmicos generados en 
función de la energía aportada y de la velocidad de avance del láser. 
4. Dureza 
No existen grandes diferencias de dureza entre los distintos cordones. Los 
baños de fusión presentan valores normalmente comprendidos entre 320 
y 350 HV0,5, si bien en algunos casos se alcanzaron valores máximos de 
365 HV0,5.  En la zona afectada por el calor se mantienen entre 310 y 360 
HV0,5, mientras que en el material base varían entre 325 y 370 HV0,5. 
Estos valores de dureza son ligeramente superiores a los esperados en 
este acero maraging 14 % Ni en condición de recocido de solubilización 
e hipertemplado.  
5. Selección inicial de parámetros 
A la vista de que los valores de dureza obtenidos en las distintas zonas de 
los cordones son muy similares en todos los casos, los parámetros 
seleccionados para llevar a cabo el proceso de refusión superficial 
mediante cordones solapados se han elegido en base a dimensiones de los 





cordones generados y a la minimización de las zonas afectadas por el 
calor. 
Utilizando las variables correspondientes a los cordones 5 y 6 (2 kW de 
potencia, 50 mm/s de velocidad de avance y diámetros de spot de 3 y 4 
mm respectivamente) se obtienen cordones de un ancho considerable, 
espesores de las zonas afectadas por el calor reducidos y una  penetración 
no muy elevada, con lo que se evita la formación de granos columnares 
de gran tamaño. Esto unido a la elevada velocidad de avance utilizada 
permite procesar superficies de gran tamaño en poco tiempo.  
  





6.3.2. OPTIMIZACIÓN DE LOS PARÁMETROS OPERACIONALES DEL HAZ 
LÁSER. SOLAPE DE PASADAS 
Los cordones originados con los parámetros de refusión correspondientes 
a  las muestras 5 y 6 tienen una anchura considerable y una penetración 
intermedia a la lograda en los otros casos (Tablas 6.2 y 6.3) y en ellos no 
se aprecian defectos típicos de técnicas en las que se produce la fusión y 
posterior solidificación del material procesado (poros, sopladuras, faltas 
de fusión,..). Por ello, los parámetros empleados para obtenerlos 
(potencia y  velocidad de avance iguales de 2 kW y 50 mm/s y diámetros 
de spot de 3 y 4 mm y energías aportadas de 13,33 y 10 J/mm2 
respectivamente) pueden considerarse adecuados para el tratamiento 
superficial del acero. Además la densidad de potencia aplicada y la 
velocidad de avance utilizada, permitirían conseguir una productividad 
elevada a la hora de aplicar esta técnica a la reparación de utillajes tras 
fallo en servicio.  
Con estos parámetros láser se llevó a cabo la refusión superficial por láser 
con un solape del 25% entre cordones. La optimización de las 
condiciones se realizó comparando los resultados obtenidos tras procesar 
muestras del AM acero maraging en condición de recepción (recocido de 
solubilidad e hipertemple o condición A) (muestras 5 y 6) y  muestras de 
AM en condición de recocido de solubilidad e hipertemple  sometido a 
LSM y a una posterior maduración en las condiciones de máxima dureza 
(muestras 5TT y 6 TT). 
1. Caracterización microestructural 
Las microestructuras obtenidas son totalmente martensíticas y típicas de 
las uniones soldadas (con baño de fusión, zona afectada por el calor y 
material base). No se detectaron defectos propios del tratamiento de 
fusión por láser (microrrechupes, porosidad y fisuras). 
Las dimensiones de los cordones obtenidos se muestran en la tabla 6.4: 
 
 





Tabla 6.4. Dimensiones (ancho y espesor) de los cordones de refusión obtenidos 
con los parámetros de procesado correspondientes a las muestras 5 y 6. 
Muestra Ancho cordón (µm) Penetración cordón (µm) 
5 y 5TT 2457 484 
6 y 6TT 1970 411 
 
2. Dureza  
Como era de esperar, existen grandes diferencias de dureza entre el acero 
que solamente ha sido procesado mediante refusión superficial (muestras 
5 y 6) y el que además se ha sometido a tratamiento térmico de 
envejecimiento posterior (muestras 5TT y 6TT) (Tabla 6.5). 
Tabla 6.5. Valores medios de dureza en las zonas afectadas por el aporte térmico 
del acero maraging refundido superficialmente con los parámetros de procesado 
correspondientes a las muestras 5 y 6. 
Dureza HV0,5 
Muestra 
5 6 5TT 6TT 
Zona 
BF 343 340 531 513 
ZAC 321 368 524 522 
Metal base 339 333 522 511 
 
Los valores medios de dureza correspondientes a las muestras que 
solamente han sido refundidas superficialmente son muy similares en 
ambos casos y se ajustan a los esperados en el acero maraging en 
condición de recocido de solubilización e hipertemplado. 
Las muestras envejecidas presentan durezas claramente superiores, 
especialmente en el caso de la muestra 5TT y sobre todo en el baño de 
fusión. 
3. Resistencia al desgaste por deslizamiento y perfilometría 
La evolución del coeficiente de rozamiento frente a la distancia recorrida 
es similar a la correspondiente al acero maraging envejecido. Al principio 





del ensayo (durante los primeros 80 metros recorridos) el coeficiente de 
fricción aumenta progresivamente hasta alcanzar valores estables 
comprendidos entre 0,70 y 1, en los que se mantiene hasta terminar el 
ensayo. 
El volumen medio de material arrancado y, por tanto, la tasa específica de 
desgaste correspondiente a las muestras de acero sometidas a refusión 
superficial y posteriormente envejecidas es mucho menor que en las que 
solamente fueron refundidas superficialmente (tabla 6.6). Asimismo, se 
puede apreciar que el volumen de material arrancado en el acero 
procesado en las condiciones marcadas por la muestra 6  es sensiblemente 
menor que sus equivalentes 5. 
En ambos casos el mecanismo de desgaste es complejo, eminentemente  
abrasivo pero con zonas donde se puede apreciar un claro desgaste 
adhesivo, sobre todo en aquellas condiciones en las que el acero presenta 
una menor dureza (Figura 6.11). 
Tabla 6.6. Volúmenes medios de material arrancado y tasas específicas de 
desgaste obtenidas tras los ensayos de desgaste por deslizamiento pin-on-disk a 




Tasa específica de desgaste 
(mm3/Nm) 
5 1,44 2,88x10-4 
5TT 0,5165 1,04x10-4 
6 1,6733 3,34x10-4 
6TT 0,42 8,4x10-5 
 






Figura 6.11. SEM. Desgaste por deslizamiento pin–on-disk. Fondo de huella de desgaste. 
Acero maraging 14% Ni procesado según muestra 6 (Izqda.).y según muestra 6 TT 
(Dcha.). 
4. Selección de parámetros óptimos 
A la vista de que las características microestructurales correspondientes a  
las muestras refundidas según los parámetros seleccionados inicialmente 
(correspondientes a las muestras 5 y 6, es decir, potencia 2 kW, velocidad 
de avance 50 mm/s y diámetro de spot  3 y 4 mm respectivamente) son 
similares y a pesar de que la máxima resistencia al desgaste se consigue 
en la muestra 6TT, se han elegido los parámetros correspondientes a la 
muestra 5TT para continuar con el estudio. Las muestras así procesadas 
presentan mayores durezas en el baño de fusión el cual, además, es 
claramente más ancho y ligeramente más profundo que el de las muestras 
6y 6TT, sin que se produzcan grandes incrementos en las dimensiones de 
la ZAC. 
  





 6.3.3. MODIFICACIÓN SUPERFICIAL POR REFUSIÓN MEDIANTE 
MULTIPASADAS SOLAPADAS 
Los parámetros correspondientes a la muestra 5 parecen ser los 
adecuados para llevar a cabo la refusión superficial (potencia de 2 kW,  
velocidad de avance 50 mm/s, diámetros de spot 3 mm y energía aportada 
13,33 J/mm2). La densidad de energía Ed=13,33 J/mm2 y la velocidad de 
avance del láser de 50 mm/s  permiten conseguir una buena productividad 
además de cordones fundidos con una penetración adecuada y una zona 
afectada térmicamente estrecha, factores a tener en cuenta con vistas a 
minimizar la distorsión originada en la pieza. 
Optimizados los parámetros para conseguir la refusión superficial de este 
acero maraging de bajo níquel mediante un láser de Nd:YAG de alta 
potencia, se estudiaron muestras del material procesado en las siguientes 
condiciones (definidas previamente en la figura 6.1.): 
 “Condición A” (Condición de recepción): AM sometido a un 
recocido de solubilización e hipertemple. 
 “Condición B” (Condición de servicio): AM en la condición de 
máxima dureza: Envejecido mediante un tratamiento térmico de 
maduración artificial a 525ºC durante 6 horas y posterior 
enfriamiento al aire. 
 “Condición C”: Refusión superficial por láser sobre el AM en la 
condición A (Condición de recepción). 
 “Condición D”: Después de realizar la LSM sobre el material en 
la condición A, se sometió a un tratamiento térmico de  
maduración o envejecimiento en las condiciones óptimas 
descritas anteriormente para obtener la condición B del AM.  
 “Condición E” (Condición de reparación): Acero en condición 
B o de servicio que fue refundido mediante LSM y a 
continuación endurecido por maduración para obtener las 
condiciones óptimas descritas anteriormente y conseguir la 
condición B del acero. 
 
 





1. Caracterización microestructural 
El análisis mediante microscopia óptica de las distintas muestras 
procesadas superficialmente  por láser (Figura 6.12, 6.13 y 6.14) muestra 
la ausencia de los defectos típicos asociados a este tipo de técnicas de 
procesado (microrrechupes, poros, sopladuras y grietas). A este nivel de 
análisis la microestructura observada  en las muestras en las condiciones 
C y D coincide, ya que la principal diferencia entre ambas radica en la 
presencia de los intermetálicos originados durante el tratamiento térmico 
de envejecimiento y éstos sólo son detectables mediante microscopía 
electrónica de transmisión.  
 
Figura 6.12. MO. Sección transversal del AM en la condición C.  Ataque: 
Vilella. 
 
Figura 6.13. MO. Sección transversal del AM en la condición D.  Ataque: 
Vilella. 
 
Figura 6.14. MO. Sección transversal del AM en la condición E.  Ataque: 
Kalling´s nº1 y Vilella. 
La microestructura es totalmente martensítica en todos los casos y están 
perfectamente definidas las zonas características generadas por el aporte 
térmico durante la realización de una unión soldada. El baño de fusión 
muestra una microestructura similar a la reflejada en las figuras 6.4 y 6.5, 
con un crecimiento planar en su zona inferior, mientras que las zonas 
centro y superior presentan un crecimiento celular, celular dendrítico y 





columnar dendrítico, con tendencia al crecimiento dendrítico equiáxico 
en la superficie del acero procesado.  
Adyacente al baño de fusión aparece nuevamente una zona afectada por 
el calor de grano grueso y bajo ella una zona afectada por el calor de 
grano fino (Figura 6.15).  
  
Figura 6.15. MO. Figura. ZAC de grano grueso (Izqda.) y ZAC de grano fino  
(Dcha.) en una sección transversal del AM en la condición E.  Ataque: Kalling´s 
nº1 y Vilella. 
En el acero maraging en la condición E, se aprecia una característica 
microestructural particular ya que, además de la ZAC de grano grueso y 
de la ZAC de grano fino, localizada entre esta última y el metal base se 
puede observar una zona afectada por el calor fuertemente atacada y 
oscurecida (en adelante ZAC-FA), que se revela tras realizar un ataque 
con Kalling´s nº1 o Vilella 9,11,13,15,19 (Figura 6.16).  
Esta nueva ZAC también presenta una microestructura martensítica. Sin 
embargo, en algunas de sus zonas se puede apreciar una dispersión muy 
fina de “islas” de austenita de tamaño muy reducido. Su origen se debe 
posiblemente al proceso de reversión (ya que no se detectaron en el acero 
en ninguna de las otras condiciones estudiadas y, sobre todo, porque el 
tiempo total de tratamiento térmico de esta zona es superior a las 12 
horas). Su identificación se ha llevado a cabo mediante microscopia 
electrónica de barrido de alta resolución y EDX después de un ataque 
selectivo con el reactivo de Fry modificado. Estas pequeñas islas de 
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austenita se revelan de color blanco tras el ataque metalográfico y están 
localizadas en los límites de grano de los granos previos  de austenita de 
la zona afectada por el calor fuertemente atacada (Figuras 6.17 y 6.18).  
 
Figura 6.16. MO. Sección transversal del acero maraging con bajo Ni en la 
condición E.  Ataque: Kalling´s nº1 y Vilella. 
 
Figura 6.17. MO. Posibles islas de austenita en la zona fuertemente atacada del 
acero maraging con bajo Ni en la condición E. Ataque: Fry Modificado. 
 






Figura 6.18. SEM. Posibles islas de austenita en la zona fuertemente atacada del 
acero maraging en la condición E.  Ataque: Fry Modificado. 
El análisis mediante EDX ha permitido definir el tipo (Figura 6.19) y el 
porcentaje de masa de los constituyentes presentes en algunas  de estas 
zonas (Tabla 6.7) (sólo se han estudiado partículas con un área mayor a la 
generada en la superficie de la muestra por el haz de electrones del 
equipo de análisis). 
Tabla 6.7. Composición (% peso) de las islas de austenita mostradas en la figura 
3.19 presentes en la ZAC fuertemente atacada del acero maraging en la 
condición E (Envejecido, refundido y envejecido). 
Isla de austenita 
 
Elemento (% peso) 
Fe Ni Mo Co Ti 
A1 64,16 12,63 13,66 9,01 0,55 
A2 62,64 12,11 15,93 8,54 0,78 
A3 66,09 13,27 10,57 9,39 0,58 
Fase circundante 69,56 15,36 4,74 10,09 0,23 
 






Figura 6.19. Espectro de EDX de las islas de austenita detectadas en el AM en la 
condición E.  Ataque: Fry Modificado. 
Los contenidos en Fe, Ni y Co de estas zonas son menores que los de las 
áreas circundantes, mientras que el Mo y el Ti aparecen en proporciones 
mayores. Esta región ha estado sometida a temperaturas máximas 
comprendidas entre 590 y 730ºC durante el procesado por láser7,10, lo que 
puede haber provocado la disolución de precipitados ricos en Mo y en Ti 
como (Fe,Ni)2Mo, Ni3Ti y Ni3Mo. 
Otro aspecto microestructural reseñable es que la orientación de los 
granos en la zona del solape, como era de esperar, cambia entre pasadas 
sucesivas dependiendo de los gradientes térmicos que se producen 
(Figura 6.20). La nueva zona afectada térmicamente no destruye la 
microestructura de solidificación del cordón originado previamente, lo 
que confirma la gran estabilidad que presenta este tipo de microestructura 
celular/dendrítica.  






Figura 6.20. Microestructura de  la zona de solape de cordones de una sección 
transversal del AM en la condición D.  Ataque: Nital. 
Asimismo, se ha determinado la existencia de una fuerte 
microsegregación del Mo10,19 en los límites de las dendritas en el baño de 
fusión solidificado (Figura 6.21). 
  
Figura 6.21. Segregación de Mo en los límites de las dendritas en el baño de 
fusión del AM en la condición E.  Ataque: Fry Modificado. 





2. Análisis estructural por difracción de rayos X 
Los resultados obtenidos revelan que, coincidiendo con lo ya sabido tras 
el estudio de microscopia óptica y electrónica de barrido, la 
microestructura superficial del acero maraging es completamente 
martensítica. Los picos de difracción característicos de la martensita, 
cuya localización habitual está en 44,3º (110), 64,8º (200) y 81,9º (211), 
aparecen en todos los casos claramente identificados (Figura 6.22), 
mientras que los correspondientes a la austenita, cerca de  44º y 52º, y a 
los distintos compuestos intermetálicos responsables del endurecimiento 
no se distinguen en el difractograma. Teniendo esto en cuenta y con la 
excepción de las previamente mencionadas islas en la zona afectada por 
el calor fuertemente atacada de las muestras correspondientes a la 
condición E, queda confirmado que el menor contenido en níquel de este 
acero con respecto a otros maraging disminuye la posibilidad de 
formación de austenita por el proceso de reversión a partir de martensita 
durante el tratamiento térmico y la retención de austenita durante el 
enfriamiento. 






Figura 6.22. Perfil de difracción de rayos X de la superficie del acero maraging 
en las condiciones A (arriba), B (centro) y E (abajo). 
3. Modificación de la dureza superficial 
En la figura  (6.23) se muestran los valores medios de dureza alcanzados 
en el acero maraging de bajo níquel en las condiciones estudiadas (A, B, 
C, D y E).  
La refusión superficial del acero maraging en la condición A  provoca un 
aumento moderado de la dureza superficial, pasando de un valor medio 





de  325 HV0,1
20 a 365 HV0,1 debido al afino conseguido en la 
microestructura obtenida.  
 
 
Figura 6.23. Valores medios de dureza HV0,1 del acero maraging en las distintas 
condiciones estudiadas. 
Si el proceso de refusión superficial se lleva a cabo sobre el acero 
maraging en la condición B (envejecido en condición de máxima dureza), 
se origina un descenso importante de la dureza en las zonas afectadas por 
el aporte térmico7,9,11, desde valores cercanos a los 500 HV0,1 hasta 350 
HV0,1. Este marcado empeoramiento de la dureza puede achacarse a una 
pérdida del efecto del tratamiento de envejecimiento en la superficie del 
acero provocada por el procesado láser, que no ha sido compensado por 
el afino de la estructura conseguido tras la refusión superficial.  
Por lo tanto, tras el procesado de la superficie del acero mediante láser es 
necesario realizar un nuevo tratamiento de envejecimiento (condiciones 
D y E). Los valores de dureza obtenidos tras el mismo son de 530 y 520 
HV0,1 respectivamente, en ambos casos superiores a los del acero en la 
condición B, lo que indica que el tratamiento térmico final de maduración 
no destruye la fina microestructura martensítica obtenida tras la refusión 
superficial y que, además, el afino de la microestructura provoca un 
incremento en la dureza superficial del acero procesado.  
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 M. Cabeza, G. Castro, P. Merino, G.Pena, M. Román, J. Semiao, P. Vázquez, Mat. Sci. 
Forum, Vols. 636-637 (2010) pp 471-477. 





Además, los ensayos realizados sobre secciones del acero maraging 
sometido a las condiciones marcadas por la condición E permitieron 
identificar 5 zonas con durezas distintas (Figura 6.24) que coinciden con 
las definidas durante la caracterización microestructural tras atacar 
muestras del material con el reactivo Kalling´s nº1 (Figura 6.16). Los 
valores de microdureza obtenidos en el baño de fusión solidificado son 
mayores que los del material base. Los mayores valores se obtuvieron en 
la zona afectada térmicamente de grano grueso, mientras que la de grano 
fino presenta una dureza menor que la del baño de fusión.  Los valores de 
dureza mínimos se observan en la zona afectada por el calor fuertemente 
atacada y están derivados seguramente de la presencia de las islas de 
austenita previamente caracterizadas y del crecimiento, debido al largo 
tiempo de tratamiento térmico, y la aglomeración de los precipitados 
intermetálicos responsables del endurecimiento. 
 
Figura 6.24. Valores medios de dureza HV0,1 en las distintas zonas del AM en la 
condición E. 
4. Modificación de la resistencia al desgaste 
Los resultados obtenidos tras los ensayos de resistencia al desgaste por 
deslizamiento “pin-on-disk” muestran que, en todas las condiciones 
estudiadas, el coeficiente de fricción µ es un parámetro dependiente del 
tiempo de ensayo (Figura 6.25). 






Figura 6.25. Variación del coeficiente de fricción con el tiempo de ensayo en los 
ensayos de desgaste por deslizamiento pin-on-disk para el acero maraging en las 
distintas condiciones estudiadas. 
Después de una etapa transitoria al inicio de los ensayos (entre los 0 y los 
80 metros de ensayo, aproximadamente) se alcanza un régimen 
estacionario, durante el cual el coeficiente varía de forma lineal en 
función del tiempo. Es posible ajustar este comportamiento lineal de la 
región estable a una función lineal dependiente del tiempo del tipo 
µ(t)=µ0+µtt. En la tabla 6.8 se muestran los parámetros de ajuste para 
cada una de las condiciones del acero. 
Tanto los coeficientes iniciales de fricción, µ0, como los obtenidos tras 50 
y 250 metros  de distancia recorrida varían dependiendo de la condición 
del acero. Los mayores coeficientes se obtienen en las muestras 
procesadas superficialmente mediante láser (condiciones C, D y E). 
Además, debido a que los cambios en el coeficiente de fricción suelen ir 
asociados a cambios en el mecanismo de desgaste21, se puede deducir de 
estas curvas que no existen cambios significativos en dicho mecanismo 
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 “Mechanical Wear Fundamentals and Testing”, 2nd Ed., R.G. Bayer, MarcelDekker, 
New York, 2004, p. 9, and 175–194. 





durante los ensayos realizados entre las distintas condiciones estudiadas. 
De todas formas, también hay que mencionar que el hecho de que el 
coeficiente de fricción se mantenga estable no conduce a un mecanismo 
de desgaste estable, ya que aunque fricción y desgaste pueden 
considerarse fenómenos relacionados, no son equivalentes.  
Tabla 6.8. Evolución del coeficiente de fricción (µ) con la distancia de ensayo 
para las distintas condiciones del acero maraging 14 Ni (200) estudiadas. 
Condición µ0 µt µ (t=50 min.) µ(t=250 min.) 
A 0,73968 3,05561*10
-4t
 0,7549 0,8161 
B 0,72037 -2,97974*10
-5t
 0,7189 0,7129 
C 0,85641 2,60019*10
-4t
 0,8694 0,9214 
D 0,92304 7,44683*10
-6t
 0,9234 0,9249 
E 0,9111 -1,84576*10
-5t
 0,9102 0,9065 
  
Así, el análisis morfológico del fondo de las huellas obtenidas tras los 
ensayos, muestra que, en general, el mecanismo de desgaste consiste en 
una combinación de desgaste abrasivo y desgaste adhesivo en todas las 
condiciones estudiadas (Figuras 6.26 a 6.28). La presencia de 
microsurcos evidencia la existencia de un mecanismo de desgaste 
abrasivo a baja presión, producido por partículas muy duras 
probablemente arrancadas de la bola cerámica usada como pin, y que 
actúa como mecanismo predominante. Por otro lado, el arranque de 
material de las superficies de desgaste que origina cavidades alargadas, 
formadas por deslaminación en la dirección de deslizamiento, junto con 
la presencia de partículas arrancadas y de deformación plástica en la 
dirección de deslizamiento indica que el material ha sido eliminado en 
parte debido a desgaste adhesivo21,22,23, proceso más claro en el acero 
maraging procesado en las condiciones de menor dureza. 
                                                             
22
 “Experimental Methods in Tribology”, G.W. Stachowiak, A.W. Batchelor, G.B. 
Stachowiak, 1
ST
 Ed., Tribology Series, 44, Elsevier, Amsterdam, 2004, p. 165. 
23
 “Modern Tribology Handbook ,Principles of Tribology”, Vol. 1, B. Bhushan, CRC 
Press, Florida, 2001, p. 273. 






Figura 6.26. SEM. Fondo de huella de desgaste. AM en la condición A ( Izqda.) 
y   AM  en la condición B ( Dcha). 
  
Figura 6.27. SEM. Fondo de huella de desgaste. AM en la condición C (Izqda.) 
AM en la condición D (Dcha.). 
 
Figura 6.28. SEM. Fondo de huella de desgaste. AM en la condición E. 





La resistencia al desgaste que presenta el acero, cuantificada en base a la 
tasa específica de  desgaste, depende de su condición de  procesado 
(Tabla 6.9).  
Tabla 6.9. Volumen de material arrancado y tasa de desgaste específica 
correspondientes al acero maraging en las distintas condiciones tras los 
ensayos de desgaste por deslizamiento. 




Tasa específica de 
desgaste (mm3/Nm) 
A 1,21 2,43 x 10-4 
B 0,23 4,57 x 10-5 
C 1,44 2,88 x 10-4 
D 0,52 1,04 x 10-4 
E 0,282 5,64 x 10-5 
 
De acuerdo con la literatura consultada21,22,23, valores de k comprendidos 
en entre 10-6 y 10-5 representan resistencias al desgaste intermedias. Por 
lo tanto los valores obtenidos en este caso indican un grado de desgaste 
relativamente severo.  
Al igual que ocurre con otros materiales24, se puede observar una clara 
relación entre la dureza y la resistencia al desgaste por deslizamiento de 
forma que a mayor dureza del acero (condiciones B, D y E), menor 
volumen de material arrancado y, por tanto, mayor resistencia al desgaste 
(Figura 6.29).  
                                                             
24
 P. Corengia, F. Walther , G. Ybarra, S. Sommadossi, R. Corbari, E. Broitman, Wear 
260 (2006) 479-485. 






Figura 6.29. Tasa específica de desgaste y dureza del acero maraging en las 
distintas condiciones. 
 
5. Modificación de las propiedades electroquímicas 
El potencial de circuito abierto se estabiliza casi totalmente después de 
1,5 horas de inmersión de las muestras en la solución de NaCl desaireada. 
Su evolución frente al tiempo es  muy similar para ambas condiciones del 
acero (B y E), con valores comprendidos entre -270 mV y -285 mV 
(Figura 6.30), aunque el comportamiento de las muestras procesadas 
según la condición E es  ligeramente más noble. 






Figura 6.30. Curvas de estabilización del potencial de circuito abierto previo a 
los ensayos de voltametría cíclica correspondientes al acero maraging en las 
condiciones B y E. 
Las muestras en la condición B sufren una caída de potencial más 
pronunciada en los primeros 10 minutos de inmersión, alcanzando 
valores de -450 mV, y el OCP se estabiliza a  -525 mV aproximadamente.  
En las correspondientes a la condición E inicialmente se observa una 
caída de potencial muy pronunciada que se modera tras aproximadamente 
20 minutos de inmersión. Además aunque las tendencias de las muestras 
estudiadas son equivalentes no siguen una evolución totalmente 
coincidente como en el caso anterior. Tras los 90 minutos de inmersión el 
potencial varía entre -385 y -470 mV, lo que sugiere que la superficie 
obtenida en el acero maraging después de la refusión superficial y 
posteriormente sometida a un tratamiento final de endurecimiento por 
envejecimiento es ligeramente más resistente que el acero en la condición 
B pero tal vez menos homogénea. No se consigue una estabilización total 
del potencial de circuito abierto, aunque a la vista de la evolución de las 
curvas de estabilizacón del OCP obtenidas, el potencial de circuito 





abierto se puede considerar estabilizado tras un tiempo de inmersión de 
90 minutos. 
Esta mejora en la resistencia ha sido confirmada por los  resultados 
obtenidos en los ensayos de espectroscopía de impedancia electroquímica 
realizados tras la estabilización del potencial de circuito abierto, durante 
el tiempo previamente referido, y mostrados en la figura 6.31. 
 
Figura 6.31. Diagramas de Nyquist obtenidas previamente a los ensayos de 
voltametría cíclica y correspondientes al AM en las condiciones B y E. 
Los valores de impedancia correspondientes a las muestras de acero en la 
condición E son mayores que los correspondientes a los de las muestras 
en la condición B. La presencia de un arco de inducción en los espectros 
de impedancia es compatible con el proceso de absorción-desorción de 
óxidos en la superficie  detectada para estos tiempos de inmersión (Figura 
6.32).  






Figura 6.32. (MO). Óxidos en la superficie del acero maraging tras la 
estabilización del potencial de circuito abierto y los ensayos de espectroscopía de 
impedancia electroquímica iniciales. 
Posteriormente se  realizaron ensayos de voltametría cíclica siguiendo las 
condiciones de barrido potenciodinámico definidas en el procedimiento 
experimental y cuyos resultados se pueden ver en la figura 6.33.  






Figura 6.33. Voltamogramas obtenidos tras los ensayos de voltametría cíclica 
realizados sobre el acero en las condiciones B y E en una solución 0,1M de NaCl 
a temperatura ambiente. 
Los voltamogramas obtenidos tras los ensayos realizados sobre  muestras 
del acero maraging en la condición E son altamente reproducibles, lo que 
sugiere que la superficie de estas muestras al inicio de estos ensayos es 
muy uniforme, debido seguramente a la muy fina microestructura 
obtenida tras el proceso de refusión por láser y originada por las altas 
velocidades de solidificación implicadas.  Las densidades de corriente 
registradas en estas muestras son ligeramente superiores a las obtenidas 
tras el ensayo sobre muestras en la condición B. En las siguientes 
imágenes (Figura 6.34) se puede observar la morfología de las superficies 
corroídas del acero en ambas condiciones. En ambos casos el ataque 
corrosivo comienza en los límites de grano. El hecho de que las muestras 
en la condición E presenten una microestructura más fina, obtenida tras la 
rápida solidificación derivada del proceso de refusión superficial,  y que 
no ha sido destruida por el tratamiento térmico posterior, podría explicar 





las mayores densidades de corriente registradas durante el ensayo. 
Después de los ensayos potenciodinámicos y tras esperar 300 segundos 
para la estabilización del potencial de circuito abierto, las muestras en la 
condición E presentan un potencial más activo (-552 mV vs. SCE) que 
las correspondientes a la condición B (-523 mV vs. SCE). 
  
Figura 6.34. (MO). Superficie corroída del acero maraging en condición B 
(Izqda.) y E (Dcha.) tras los ensayos de espectroscopía de impedancia 
electroquímica y voltametría cíclica. 
Para tener un conocimiento mayor de los procesos que ocurren en la 
superficie, se llevó a cabo un nuevo ensayo de espectroscopía de 
impedancia electroquímica. En los diagramas de Nyquist de la figura 6.35 
se puede ver que los espectros correspondientes a las muestras de acero 
en la condición E muestran una componente claramente difusiva. Este 
fenómeno de difusión se puede atribuir a la presencia de picaduras 
aisladas y parcialmente bloqueadas por óxidos detectadas en las muestras 
sometidas a estos ensayos electroquímicos. Las picaduras están 
localizadas principalmente en las zonas de solape de los cordones de 
refusión (Figura 6.36). En el caso de las muestras  de acero en la 
condición B, los resultados muestran un comportamiento diferente entre 
ellas y sólo en una de ellas se detecta una pequeña componente difusiva. 






Figura 6.35. Diagramas de Nyquist obtenidos después de los ensayos de 
voltametría cíclica en el acero en las condiciones B y E. 
  
Figura 6.36. Picaduras en la zona de solape tras los ensayos electroquímicos de 
las muestras en la condición E (Izqda.) y detalle (Dcha.). 
 
  






En este capítulo se ha estudiado la influencia de algunos de los 
parámetros implicados en la refusión superficial sin aporte (LSM) y 
mediante un láser de Nd:YAG, esencialmente la potencia aplicada y la 
velocidad de barrido del haz láser, en las características 
microestructurales y en las propiedades mecánicas, tribológicas y 
electroquímicas de un acero maraging avanzado de bajo contenido en 
níquel (14%) en distintas condiciones. Se han alcanzado los objetivos 
propuestos:  
1. Se acotaron los parámetros óptimos de procesado del haz láser 
para reparar pequeñas grietas originadas en la superficie de un 
acero maraging 14% Ni y obtener un material procesado de 
calidad, con cordones de tamaños adecuados, baja rugosidad 
superficial y totalmente libres de imperfecciones típicas de los 
procesos de soldadura (microcavidades, poros, sopladuras, grietas 
superficiales,…). 
2. Se analizó la influencia que ejerce el proceso de refusión 
superficial del acero maraging en distintas condiciones (en 
estado de recocido de solubilización e hipertemple o envejecido) 
sobre sus propiedades finales. 
3. Se obtuvo una superficie procesada de calidad mediante la 
realización de cordones solapados un 25%. 
4. Se caracterizaron microestructural, mecánica, tribológica y 
electroquímicamente   las muestras del muestras sometidas a las 
distintas condiciones. 
A la vista de lo expuesto, se puede concluir que  la refusión superficial 
sin aporte (LSM), mediante un láser de Nd:YAG, es una técnica adecuada 
para la reparación de pequeñas grietas en superficies dañadas de 
herramientas y de otros componentes fabricados en un acero maraging de 
bajo níquel (14%). Para ello se ha aplicado una potencia  del láser de 2 
kW, una velocidad de avance 50 mm/s, y se utilizó un diámetro de spot 3 
mm y un solape del 25% entre cordones adyacentes. Las propiedades 
superficiales obtenidas son, como mínimo, equivalentes  a las de la 
superficie del acero maraging  en condiciones de servicio normales 





(sometido a un tratamiento térmico de endurecimiento por 
envejecimiento convencional) siempre que tras la refusión superficial se 
realice un tratamiento térmico de endurecimiento por envejecimiento.  La 
densidad de energía generada Ed=13,33 J/mm
2 y la velocidad de avance 
del láser de 50 mm/s  permiten conseguir una buena productividad, 
además de cordones fundidos con una penetración adecuada y una zona 
afectada térmicamente estrecha. Estos factores se deben tener en cuenta 
con vistas a minimizar la distorsión originada en la pieza por el 
procesado. Además, cabe mencionar: 
1. La microestructura de las muestras procesadas es totalmente 
martensítica y en ella se pueden distinguir diferentes regiones 
generadas por el aporte térmico: el baño de fusión solidificado, 
la zona afectada por el calor y el material base. El baño de fusión 
presenta una microestructura celular/dendrítica ultrafina, 
generada por la rápida velocidad de solidificación y los elevados 
gradientes térmicos presentes, en la que no se  ha detectado la 
presencia de austenita retenida ni originada por reversión. La 
zona afectada por el calor se puede subdividir a su vez en varias 
sub-zonas; la primera de ellas, adyacente al baño de fusión 
solidificado está compuesta por una zona de grano grueso al lado 
del baño de fusión, la segunda, situada justo bajo la anterior, 
presenta un tamaño de  grano más fino y, finalmente, entre esta 
última y el material base existe una zona afectada por el calor 
fuertemente atacada. El análisis de los resultados obtenidos de 
los ensayos de dureza confirma la existencia de estas zonas. 
2. Se ha verificado la ausencia de austenita generada por el proceso 
reversión a partir de la martensita durante el envejecimiento del 
acero posterior a  la refusión superficial, lo que concuerda con el 
bajo contenido en Ni del acero, con la excepción de algunas islas 
de austenita de tamaño muy reducido detectadas en la zona 
afectada por el calor fuertemente atacada del acero maraging en 
la condición E. Este hecho unido a la menor dureza que presenta 
esta zona confirma que debido al largo tiempo de tratamiento 
térmico al que se han sometido estas muestras (12 horas), unido 





al aporte térmico que ha sufrido durante el procesado láser, se  
ha provocado un ligero sobre-envejecimiento. 
3. La mejor combinación de dureza y resistencia al desgaste se 
consigue tras someter el acero maraging endurecido por 
envejecimiento a un proceso combinado de refusión superficial, 
con solape entre cordones del 25 %, y un posterior tratamiento 
térmico de endurecimiento por envejecimiento. Primero se 
refunde el acero maraging superficialmente utilizando los 
parámetros óptimos de refusión y, posteriormente, se somete a 
un tratamiento de maduración, para lo cual se calienta hasta 
525ºC, se mantiene durante 6 horas y finalmente se enfría al aire. 
Con el envejecimiento final se consiguen igualar las propiedades 
mecánicas de las zonas afectadas por el aporte térmico  a las del 
material base endurecido. 
4. La resistencia a la corrosión del acero maraging refundido 
superficialmente con un solape del 25% entre cordones y 
posteriormente endurecido por envejecimiento en una solución 
0,1 M de NaCl desaireada ha mejorado ligeramente con respecto 
a la del acero maraging endurecido. La superficie obtenida es 
resistente a la corrosión debido al efecto combinado de la gran 
homogeneidad química del material y a la microestructura ultra-
fina obtenida tras el procesado superficial mediante láser. Sin 
embargo, cabe destacar que tras los ensayos de voltametría 
cíclica las muestras en la condición E muestran una mayor 











Optimización del proceso de refusión 
superficial con aporte de  partículas 
de TiN (Laser Cladding, LC) 
 




Se analizó, caracterizó y optimizó el proceso de recubrimiento superficial 
con partículas cerámicas de TiN de elevada dureza (Láser Cladding, LC), 
mediante un láser de Nd:YAG de alta potencia operando en modo 
continuo, de un acero maraging con bajo níquel (14%). Los parámetros 
láser han sido optimizados con vistas aplicar este tipo de técnica en 
procesos de reparación de superficies de este AM sometidas a un desgaste 
extremo durante su vida en servicio. 
Aunque las propiedades del acero en cuestión dependen esencialmente de 
la realización de un tratamiento térmico de envejecimiento tras el cual el 
material adquiere niveles de dureza considerables, en ciertas aplicaciones 
durante su vida en servicio puede verse sometido a condiciones de 
desgaste muy severas, como es el caso de los moldes y matrices 
utilizados en la inyección de aleaciones metálicas de baja densidad y bajo 
punto de fusión (esencialmente las aleaciones de aluminio y las 
aleaciones de magnesio). Para aumentar la resistencia al mismo se 
propone recubrir superficialmente el acero maraging 14% Ni con una 
capa de material compuesto, constituida por una matriz de AM similar al 
del sustrato y un refuerzo cerámico  particulado de elevada dureza, el 
TiN. 
Al igual que en el caso de la refusión superficial por láser, en el material 
afectado por el aporte térmico se pueden detectar distintas zonas 
perfectamente diferenciadas. Se optimizaron los parámetros láser, 
específicamente su velocidad de avance, la potencia aplicada y el 
porcentaje de solape entre pasadas sucesivas, para obtener recubrimientos 
de calidad, con tamaños de cordón adecuados, baja rugosidad superficial 
y totalmente libres de imperfecciones típicas de los procesos de soldadura 
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Publicación: P. Merino et al,” Nd:YAG Laser cladding, a suitable tool to 
improve surface properties of a low nickel maraging steel”, En revisión. 
Congresos:  
 “Obtención mediante láser cladding de un material compuesto de 
matriz de acero maraging 14Ni(200) reforzado con partículas de 
TiN para mejorar sus propiedades superficiales ”. Iberomat XII, 
XII Congreso Iberoamericano de materiales, Alicante, España. 30 
y 31 de mayo, 1 de Junio 2012.  
 “Nd:YAG Laser cladding, a suitable tool to improve surface 
properties of a low nickel maraging steel”. 1st International 
Conference of the International Journal of Structural Integrity, 
Porto, Portugal. 25-28 Junio 2012. 
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7.2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
El recubrimiento con partículas cerámicas de alta dureza se ha llevado  a 
cabo utilizando un láser de Nd-YAG de 4,4 kW modelo DY044 de la 
casa Rofin. 
Como sustrato se utilizaron  muestras de acero maraging endurecido 
según el proceso de envejecimiento por precipitación previamente 
optimizado (calentamiento hasta 525 ºC, se mantuvo a esta temperatura 
durante 6 horas y enfriado al aire hasta temperatura ambiente (Condición 
B o de servicio)) de dimensiones 200 x 150 x 15 mm3. 
Como refuerzo se usaron partículas de TiN de tamaños comprendidos 
entre 63 y 80 μm. 
El procedimiento experimental se llevó a cabo en dos etapas: 
1. Preselección inicial de los parámetros operacionales del láser: 
Debido a la cantidad de parámetros implicados en este tipo de 
procesos1-6, 123456se ha optado por  estudiar la influencia de tres de los 
más importantes, la potencia aplicada por el láser, su velocidad 
de desplazamiento y el porcentaje de solape entre cordones 
adyacentes. Se obtuvieron recubrimientos usando distintas 
combinaciones de estas variables y se seleccionaron aquellas con 
las que se generaron cordones libres de poros y grietas. 
2. Optimización de los parámetros operacionales del láser para 
conseguir un recubrimiento superficial de calidad mediante 
solape de cordones. Para ello se utilizaron los parámetros 
previamente seleccionados. Se analizó la microestructura, la 
dureza y la resistencia a desgaste de las muestras procesadas 
                                                             
1
 J. D. Majumdar, I.  Manna, Sadhana Vol. 28, Parts 3 & 4, 2003, pp. 495–562. 
2
 “Principles of laser materiales processing”. E. Kannatey-Asibu, Ed. Wiley, New Jersey, 
U.S.A. 2009. 
3“Principles of lasers”, O. Svelto, 5 th Ed., Ed. Springer, 2010. 
4
 “Introduction to laser Technology”, C. B. Hitz, J. J. Ewing, J. Hetch, Ed. Wiley, U.S.A., 
2012. 
5
 “Laser processing of engineering materials. Principles, procedure and industrial 
application”, J. C. Ion, Ed. Elsevier-Butterworth Heinemann, UK, 2005. 
6
 “Laser material processing”, W. M. Steen, J. Mazumder, 4th edition, Springer, London, 
2010. 
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mediante LC y se compararon los resultados obtenidos con los 
correspondientes a las recubiertas superficialmente y 
posteriormente sometidas al proceso de envejecimiento 
optimizado. 
7.2.1. PRESELECCIÓN DE LOS PARÁMETROS OPERACIONALES DEL  
LÁSER 
Los parámetros láser de partida (Tabla 7.1) se seleccionaron teniendo en 
cuenta los valores óptimos definidos para la refusión superficial del AM 
Marlok C1650® expuesta en el capítulo previo. 
Dada la gran cantidad de parámetros a controlar1-6, sólo se modificaron la 
potencia y velocidad de avance del láser. Se utilizó un  diámetro de spot 
de 4 mm. Se usó argón como gas de protección (caudal 13 l/min) y de 
arrastre de las partículas de TiN (caudal 3 l/min y aporte de TiN 4,16 
g/min). Se obtuvieron muestras con un cordón simple de depósito y 
recubrimientos completos de toda la superficie con cordones en paralelo 
con solape del 55% (muestras S1) y del 40% (muestras S2). 
Tabla 7.1. Parámetros del láser utilizados durante el proceso de láser 
cladding. 
Muestra Potencia (kW) Velocidad de avance (mm/s) 
1 2,2 5 
2 2,2 8 
3 2,2 10 
4 1,8 5 
 
Los tratamientos térmicos se realizaron según o marcado en el apartado 
5.2.  
Las secciones transversales de todas las muestras obtenidas se 
caracterizaron microestructuralmente mediante microscopía óptica 
(Olympus GX51) y microscopía electrónica de barrido (JEOL JSM-5410  
e Hitachi S4800 II FESEM, ambos equipados con EDX), técnicas que 
además permitieron detectar la presencia de imperfecciones típicas de los 
7. Optimización del proceso de refusión superficial con aporte de TiN 
 
 161 
procesos de soldadura (poros, grietas,..) y medir las dimensiones 
principales de los cordones obtenidos (espesor y profundidad). 
La preparación de las muestras a tal efecto consistió en un lijado 
(utilizando sucesivamente papel de lija de 80, 220, 500, 1200, 2400 y 
4000 en una lijadora-pulidora manual Buehler Metaserv Grinder- 
Polisher) y un pulido hasta conseguir un acabado especular (usando 
platos rotativos cubiertos con paños impregnados con pasta de diamante 
(tamaños de granos sucesivos de 3 y 1 µm) y una disolución base alcohol 
en una pulidora manual Struerss Labopol 8.)). 
El ataque químico metalográfico se llevó a cabo con los reactivos Nital 
5% (95 ml etanol, 5 ml HNO3), Kalling´s nº 1 (33 ml H2O, 1,5 g CuCl2, 
33 ml etanol, 33 ml HCl) y con el reactivo de Fry modificado (50 ml 
HCl, 25 ml HNO3, 1 g CuCl2, 150 ml H2O). 
El acabado superficial de los recargues obtenidos se analizó mediante 
perfilometría mecánica (Veeco Dektak 150). 
Las características resistentes superficiales con ensayos de microdureza 
Vickers HV0,2 (Emcotest M1C 010) según lo mencionado en el apartado 
4.2. 
7.2.2. OPTIMIZACIÓN DE LOS PARÁMETROS OPERACIONALES DEL  
LÁSER 
Realizada la primera aproximación a los parámetros operacionales del 
láser, se estudiaron muestras del material procesado en las siguientes 
condiciones: 
 “Condición F”: AM en la condición B o de servicio que fue 
sometido a un recubrimiento superficial mediante LC. Muestras 
1S2, 2S2 y 4S2. 
 “Condición G”: AM en la condición F que posteriormente fue 
sometido a un endurecimiento por maduración para obtener las 
condiciones óptimas descritas anteriormente en la condición B 
del acero. Muestras 1S2TT, 2S2TT y 4S2TT. 
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La caracterización microestructural de las muestras obtenidas se realizó 
siguiendo el guión marcado en el punto 7.2.1.  
Las propiedades superficiales se estudiaron en base a ensayos de dureza y 
a ensayos de resistencia al desgaste por deslizamiento. Se siguió el 
procedimiento experimental definido en el apartado 4.2, teniendo en 
cuenta las  modificaciones mencionadas a  continuación: 
 Debido a las reducidas dimensiones de los cordones generados 
por el proceso de LC las medidas de dureza (tanto en la 
superficie del material tratado como en secciones transversales a 
la misma) se realizaron según los estándares HV0,2. 
 Sólo se realizaron ensayos “pin-on-disk” de 1000 m de distancia 
recorrida.  
La resistencia al desgaste se estudió mediante ensayos de desgaste por 
deslizamiento “pin-on-disk”. Se siguió un procedimiento de ensayo 
similar al definido en el punto 4.2. El volumen arrancado en cada caso ha 
sido cuantificado mediante perfilometría mecánica (Veeko Dektak 150), 
aplicando la relación 4.1 definida en el capítulo 4. Para comparar los 
resultados obtenidos se ha utilizado, nuevamente, la tasa específica de 
desgaste7  (Ecuación 4.2). Además se ha analizado mediante SEM el 
fondo de las huellas obtenidas con el objetivo de determinar el 
mecanismo de desgaste presente. 
  
                                                             
7
 “Modern Tribology Handbook, Vol 1., Principles of Tribology”, B. Bushan, CRC Press, 
Florida, 2001. 




La energía aportada al sustrato es la principal responsable de la intensidad 
de  la interacción entre el haz láser y el material procesado y, por tanto, 
de la magnitud y del tipo de modificaciones que se producen en el 
mismo1-6,8. Los valores de energía aportada correspondientes a los 
parámetros utilizados en la selección inicial de parámetros láser se 
pueden ver en la tabla 7.2. 








1 2,2 5 110 
2 2,2 8 68,75 
3 2,2 10 55 
4 1,8 5 90 
 
7.3.1. EL REFUERZO CERÁMICO 
Como material de refuerzo se usaron partículas de TiN con tamaños 
comprendidos entre 63 y 80 μm. 
En algunos casos se pueden detectar grietas en las propias partículas (Fig. 
7.1) e incluso acumulaciones de partículas (Fig. 7.2), factores que, 
durante la solidificación posterior al proceso de láser cladding, pueden 
dar lugar  a la rotura total de la partícula o a la separación de las 
partículas que forman esas aglomeraciones, lo que puede favorecer la 
generación de grietas superficiales o microcavidades en el material 
depositado. 
                                                             
8
 F. Vollertsen, K. Partes, J. Meijer, Proceedings of the Third International WLT-
Conference on Lasers in Manufacturing 2005,Munich, June 2005. 




Figura 7.1. (SEM). Grietas en algunas de las partículas de TiN utilizadas. 
  
Figura 7.2. (SEM). Acumulaciones de partículas de TiN usadas durante el 
proceso de láser cladding. 
 
7.3.2. PRESELECCIÓN DE LOS PARÁMETROS OPERACIONALES DEL 
LÁSER 
1. Perfilometría 
Aunque el acabado superficial del material procesado va a estar 
condicionado por su aplicación posterior  y posiblemente deberá ser 
mecanizado, la calidad superficial obtenida tras el proceso de láser 
cladding será un factor a tener en cuenta ya que puede influir  en las 
propiedades obtenidas en el recubrimiento  y en el tiempo e inversión 
necesario para realizar dicho mecanizado y obtener la superficie final 
deseada. 
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Los sobreespesores máximos de cara de cada muestra se han medido 
mediante perfilometría mecánica y los resultados se pueden ver en la 
tabla 7.3.  
Tabla 7.3. Sobre-espesores máximos de los cordones simples y de los 
recubrimientos realizados con cordones con solape. 
Cordón simple Recubrimiento con solape 
Muestra Sobre-espesor (μm) Muestra Sobre-espesor (μm) 
1 400 1S1 1.000 
  1S2 600 
2 300 2S2 400 
3 200 3S2 1.050 
4 350 4S2 500 
 
De manera general, la mayor parte de las muestras obtenidas presentan 
una superficie suave, típica de un proceso de recubrimiento adecuado.  
Los cordones simples obtenidos muestran sobre-espesores  de cara 
similares, mientras que en las muestras con cordones solapados se pueden 
observar claras diferencias. Así, las procesadas con un solape del 40 % y 
aportes energéticos distintos del mínimo (muestras 1S2 con 110 J/mm2, 
2S2 con 68,75 J/mm2 y 4S2 con 90 J/mm2) presentan sobre-espesores 
menores y generan superficies suaves.  Mientras que  la muestra 1S1, con 
un mayor solape (55%), y la 3S2, con menor energía aportada (55 
J/mm2),  presentan un acabado superficial muy rugoso, con 
sobreespesores elevados que pueden dar lugar a falta de fusión en las 
zonas de  solape9.  
2. Análisis metalográfico 
En primer lugar  y tras el proceso de preparación previamente definido se 
analizaron mediante microscopia óptica las distintas muestras sin atacar, 
con la finalidad  de detectar todos aquellos defectos (poros, faltas de 
fusión, grietas…) originados durante el recubrimiento por láser cladding 
así como examinar la distribución de las partículas de TiN introducidas 
durante dicho proceso. 
                                                             
9
 “Laser cladding”, E. Toyserkani, A. Khajepour, S. Corbin, CRC Press, Florida, 2005.  
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2.1. Distribución de las partículas de TiN 
En general, las partículas de TiN aparecen adecuadamente distribuidas en 
la matriz de acero maraging aunque la distribución más uniforme se 
consigue con los parámetros correspondientes a la muestra 1 (Fig. 7.3. y 
7.4.) y, normalmente, existe una ligera disminución de la cantidad de 
partículas en los laterales de los cordones más externos del recubrimiento.  
 
Figura 7.3. (MO) Cordón aislado. Muestra 1. Distribución de las partículas de 
TiN. 
 
Figura 7.4. (MO) Cordones solapados. Muestra 4S2. Distribución de las 
partículas de TiN. 
 2.2. Acabado superficial 
El análisis metalográfico corrobora lo comentado en el apartado 
correspondiente al análisis perfilométrico de estas muestras. 
La mayor parte de las muestras obtenidas presentan una superficie suave, 
típica de un proceso de recubrimiento adecuado y sin mordeduras. Sin 
embargo, las correspondientes al máximo solape utilizado (muestra 1S1 
con un solape del 55%) (Fig.7.5) y a la mínima energía aportada (muestra 
3S2 con 55 J/mm2) (Fig.7.6) presentan una superficie muy áspera con 
faltas de fusión en los solapes, lo que genera un alto riesgo de formación 
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de grietas (Figura 7.7). Estas faltas de fusión se deben a un aporte térmico 
insuficiente que genera una baja fluidez del acero10,11. 
 
Figura 7.5. (MO) Muestra 1S1. Acabado superficial y distribución de las 
partículas de TiN. 
 
Figura 7.6. (MO) Muestra 3S2. Acabado superficial y distribución de las 
partículas de TiN. 
  
Figura 7.7. (MO) Muestra 1S1 (Izqda.) y 3S2 (Dcha.). Detalle de la falta de 
fusión en los solapes en una sección transversal del recubrimiento por láser. 
En el caso de muestras 2S2 y 4S2 hay una clara disminución de la 
cantidad de partículas en la zona más externa de la superficie (hecho que 
podría considerarse de importancia relativa, e incluso beneficiosa debido 
a que presenta seguramente una dureza menor y por lo tanto su 
                                                             
10
 B. Borges, L. Quintino, Rosa M. Miranda, Phil Carr. Int. J. Adv. Manuf. Technol. 
(2010) 50:175–183. 
11
  S.W. Huang, M. Samandi, M. Brandt, Wear 256 (2004) 1095–1105. 
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rectificado es más sencillo, si  dicha superficie debe ser rectificada para 
obtener un acabado perfectamente plano).  
2.3. Ataque metalográfico 
La microestructura de la matriz metálica,  similar en todos los casos, es 
totalmente martensítica. En las secciones transversales del recubrimiento 
se pueden diferenciar las mismas zonas que se observaban en las 
procesadas mediante refusión superficial por láser en la condición E 
mencionadas en el capítulo 6 de este trabajo y características de los AM  
procesados por LSM12-16, 1213141516el baño de fusión (BF), la zona afectada por el 
calor (ZAC) y el material base (MB) (Fig. 7.8). En la ZAC se distinguen 
dos subzonas, una poco atacada próxima al baño de fusión (subdividida, a 
su vez, en ZAC de grano grueso (ZAC-GG) y de grano fino (ZAC-GF)), 
y otra fuertemente atacada adyacente al material base (ZAC-FA). Las 
dimensiones de todas ellas se pueden ver en la tabla 7.4. 
 
Tabla 7.4. Dimensiones de las distintas zonas generadas por el aporte 
térmico durante el proceso de láser cladding. 
Muestra Ancho cordón (µm) 
Espesor (µm) 
BF ZAC-GG ZAC-GF ZAC-FA 
1 4230 1316 212 432 651 
2 3497 911 269 250 686 
3 3828 838 292 284 481 
4 3879 1020 282 340 627 
 
                                                             
12
 V. V. Rao, G.M. Reddy, A.V.S. Raju, Mater. Sci. Technol., Vol. 26, No. 12, (2010), pp. 
1459-1468. 
13
 K.S. Kumar, A. Natarajan, P.P. Sinha, K.V. Nagarajan, J. Mater. Sci. 27 (1992), pp. 
3817-3820. 
14
 V. V. Rao, G.M. Reddy, A.V.S. Raju, Mater. Sci. Technol., Vol. 26, No. 12, (2010), pp. 
1503-1512. 
15
 M. Cabeza, G. Castro, P. Merino, G. Pena, M. Román, Surf. Coat. Technol. 212 (2012), 
pp. 159–168. 
16
 J. Grum, J.M. Slabe, Surf. Coat. Technol. 180-181 (2004), pp. 596-602. 




Figura 7.8. (MO). Muestra 1. Zonas afectadas por el láser cladding. 
3. Selección inicial de parámetros 
Utilizando solapes del 55% entre cordones adyacentes o una energía 
aportada de 55 J/mm2 (potencia del láser 2,2 kW y velocidad de avance 
10 mm/s) no se obtienen plaqueados superficiales de calidad ya que se 
genera una clara falta de fusión en la zona de solape entre cordones 
sucesivos, que puede dar lugar a la formación de grietas en el material 
procesado. 
Con el resto de parámetros utilizados, solape 40% y energías aportadas de 
110 J/mm2, 68,75 J/mm2 y 90 J/mm2 (potencias aplicadas y velocidades 
de avance de 2,2 kW y 5 mm/s, 2,2 kW y 8 mm/s y 1,8 kW y 5 mm/s 
respectivamente) se pueden obtener recubrimientos de calidad (sin 
grietas, poros o faltas de fusión) y de dimensiones adecuadas. Por tanto, 
serán los seleccionados para continuar con el proceso de optimización de 
los parámetros operacionales del láser y llevar a cabo el plaqueado 




7. Optimización del proceso de refusión superficial con aporte de TiN 
 
 170 
7.3.3. OPTIMIZACIÓN DE LOS PARÁMETROS OPERACIONALES DEL 
LÁSER 
1. Análisis metalográfico 
Las microestructuras de las zonas afectadas por el proceso de láser 
cladding (baño de fusión y zonas afectadas por el calor) son bastante 
similares, salvando la diferencia obvia de la presencia de las partículas de 
TiN embebidas en el baño de fusión solidificado, a las obtenidas tras la 
refusión superficial del acero maraging 14% Ni. 
Es necesario mencionar que, al nivel del análisis obtenido con las 
técnicas metalográficas utilizadas, no se han detectado diferencias 
microestructurales significativas, entre las muestras procesadas según la 
condición F (Muestras 1S2, 2S2 y 4S2) y las procesadas en la condición 
G (Muestras 1S2TT, 2S2TT y 4S2TT), con la salvedad de que las 
muestras correspondientes a la condición G son atacadas más 
agresivamente por los reactivos utilizados. De manera general para 
conseguir la identificación los precipitados intermetálicos responsables 
del gran endurecimiento que sufren estos aceros tras el tratamiento 
térmico se utilizan técnicas de microscopía de transmisión17-19.171819 
1.1. El baño de fusión 
El baño de fusión presenta una microestructura celular/dendrítica20 muy 
fina y completamente martensítica. Al igual que en el proceso de LSM 
(apartado 6.3.1.) la estructura de solidificación depende del grado de sub-
enfriamiento constitucional, influenciado por el gradiente de temperaturas 
presente y la velocidad de solidificación21-23. 212223 Las partículas de TiN están 
                                                             
17
 W. Sha, A. Cerezo and G.D.W. Smith. Metall. Trans. A, Volume 24A, June 1993, pp. 
1251-1256. 
18
 V.K. Vasudevan, S.J. Kim, C.M. Wayman. Metall. Trans. A, Volume 21A, October 
1990, pp. 2655-2667. 
19
 R. Tewari, S. Mazumder, I.S. Batra, G.K. Dey, S. Banerjee, Acta Mater. 48 (2000), 
1187-1200. 
20
 A Clare, O Oyelola, J Folkes, J. Laser Appl., Vol. 24, No. 3, (2012). 
21
 Y.P. Lei, H. Murakawa, Y.W. Shi, X.Y. Li, Comput. Mater. Sci. 21 (2001) 276-290. 
22
 “Welding, brazing and soldering”, ASM Handbook, Vol.6, 2nd printing, ASM 
International, Ohio, 1994. 
23
 F.X. Huang, Z.H. Jiang, X.M. Liu, J.S. Lian, L. Chen, ISIJ International, Vol. 51 
(2011), No.3, pp. 441-447. 
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adecuadamente distribuidas y perfectamente incluidas (Figuras 7.9. y 
7.10), señal de una adecuada mojabilidad durante el procesado láser, sin 
que se adviertan en ningún momento señales de ningún tipo de 
reactividad entre el refuerzo y la matriz. 
   
Figura 7.9. ( Izqda), (MO). Muestra 4S2 (Izqda.) y 4S2TT (Dcha.). Centro del 
baño de fusión solidificado. Ataque nital 5% y Kalling´s nº1. 
  
Figura 7.10 (Dcha.), (SEM) Muestra 4S2 (Izqda.) y 4S2TT (Dcha.). Partícula 
incluida en el baño de fusión. Muestra 2S2. 
En su parte inferior y adyacente a la ZAC  se observa un crecimiento 
planar (Figura 7.11), generado por la combinación de un fuerte gradiente 
de temperaturas y una baja velocidad de solidificación24, mientras que en 
el centro y en la zona más superficial del recargue se puede ver un 
crecimiento celular, celular dendrítico y columnar dendrítico (Figura 7.12 
y 7.13), con tendencia a un crecimiento equiáxico en la zona más externa 
(Figura 7.14). 
                                                             
24
 C. Navas, M. Cadenas, J.M. Cuetos, J. de Damborenea, Wear 260 (2006) 838–846. 
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Figura 7.11. (SEM). Muestras 2S2 (Izqda) y 4S2 (Dcha.). Zona de crecimiento 
planar en el fondo del baño de fusión. 
  
Figura 7.12. (SEM) Muestra 2S2 (Izqda) y 4S2TT (Dcha.). Crecimiento celular 
y columnar dendrítico en el baño de fusión solidificado. 
   
Figura 7.13. (SEM). Muestra 4S2 (Izqda) y 4S2TT (Dcha.). Crecimiento celular 
dendrítico en el centro del baño de fusión. 




Figura. 7.14. (SEM). Muestra 4S2 (Izqda.) y 4S2TT (Dcha.). Crecimiento 
equiáxico en la zona externa del baño de fusión solidificado. 
En la muestra 1S2, la de mayor energía aportada (110 J/mm2), se aprecian 
discontinuidades perpendiculares a la superficie en ciertas zonas del BF 
(Fig. 7.15). 
   
Figura 7.15. (SEM). Muestra 1S2. Grietas perpendiculares a la superficie 
(Izqda.) y detalle (Dcha.). 
En ocasiones, estas grietas se trasmiten a través de la matriz entre dos 
partículas muy cercanas (Figura 7.16) debido, posiblemente, a los 
distintos coeficientes de dilatación térmica de las partículas de TiN y del 
AM, a la presencia de grietas en algunas de las partículas de partida 
(Figura 7.1). Los aceros de herramientas de alta aleación  son susceptibles 
de sufrir agrietamiento debido a las tensiones residuales generadas 
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durante el proceso de LC25. La acción conjunta de estos factores puede 
originar la formación de dichas grietas. 
 
Figura 7.16. (SEM). Muestra 1S2. Grietas transmitidas a través de la matriz de 
acero maraging entre dos partículas de TiN muy cercanas. 
Se puede detectar la presencia de una muy pequeña cantidad de 
microcavidades. Una de las causas de su presencia puede deberse a la 
separación de las partículas apelmazadas inicialmente y que pueden llegar 
a separarse durante la solidificación sin que el metal fundido pudiera 
llegar a llenar el hueco generado (Figura 7.17 Izqda.). Aunque, en 
general, las partículas están perfectamente unidas con la matriz de acero 
(Figura 7.17 Dcha.) y el  acero fundido es capaz incluso de rellenar el 
hueco abierto entre las caras de rotura de las partículas (Figura 7.18) 
durante la solidificación. 
                                                             
25
 J. Leunda, C. Soriano, C. Sanz, V. García Navas, Physics Procedia 12 (2011) 345–352. 




Figura 7.17. (SEM). Muestra 4S2. Microcavidades entre dos partículas (Izqda.) 
e intercara matriz partícula (Dcha.). 
  
Figura 7.18. Muestra 4S2. Fe en grieta de partícula de TiN (Izqda.) y mapping 
del Fe (Dcha.). 
 
En la zona inferior del baño de fusión de las muestras en la condición G 
(Acero en condición F y posteriormente endurecido por maduración. 
Muestras 1S2TT, 2S2TT y 4S2TT) es posible detectar la presencia de 
pequeñas dendritas de solidificación ricas en Ti. 




Figura 7.19. Dendritas ricas en Ti en la zona inferior del baño de fusión. 
Muestras 1S2.  (Izqda.) y 2S2 (Dcha.). 
1.2. La zona afectada por el calor 
Al igual que en el caso de las muestras de acero modificadas mediante 
refusión superficial por láser, la ZAC presenta una microestructura 
compleja totalmente martensítica12-16 (Figuras 7.8 y 7.20) en la que se 
pueden identificar dos zonas principales: 




Figura 7.20. (MO). Muestra 2S2. Microestructura de muestra recubierta 
superficialmente mediante láser cladding. 
1. ZAC poco atacada, constituida a su vez por dos subzonas (Figura 
7.20): 
 ZAC de grano grueso (ZAC-GG). Adyacente al baño de fusión 
solidificado. Presenta un tamaño de grano mayor que el de las 
zonas adyacentes debido a que ha alcanzado, durante el láser 
cladding, temperaturas correspondientes a la región austenítica, 
suficientemente elevadas para producir un crecimiento de grano 
apreciable12. Durante el enfriamiento posterior la austenita se 
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transforma en martensita en la que, tras el ataque metalográfico, 
se pueden distinguir los límites de grano de la austenita previa y 
que conservan el tamaño de grano de la misma. 
 ZAC de grano fino (ZAC-GF). Situada inmediatamente debajo 
de la CGHAZ. 
2. ZAC fuertemente atacada (ZAC-FA). Adyacente al metal base no 
afectado. 
 
Figura 7.21. (MO). Muestra 2S2TT. Microestructura de la zona afectada por el 
calor de la muestra recubierta superficialmente mediante láser cladding. 
Además, la ZAC generada por un cordón sobre el baño de fusión 
solidificado de un cordón anterior durante el solape, no modifica su 
microestructura, aunque si que modifica la microestructura de la ZAC del 
cordón previo (Figura 7.20). 
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2. Dureza  
Al igual que en el acero maraging procesado superficialmente mediante 
refusión por láser, los valores de dureza varían dependiendo de la zona de 
la muestra analizada. 
Esta diferencia de valores es más evidente en el caso del acero maraging 
en la condición F (Tabla 7.5) 
Tabla 7.5. Valores medios de dureza HV0,2 en las distintas zonas de los 




1S2 2S2 3S2 4S2 
BF 380 339.4 343 323 
BF (P) 573 356 398.33 484.28 
ZAC-GG 309 325.5 318 325.5 
ZAC-GF 322 320 318 328 
ZAC-FA 383.4 403.25 390.25 378.5 
MB 535 517.17 502.625 492.4 
 
El acero maraging base no afectado por el aporte térmico presenta 
valores de dureza similares a los obtenidos tras el tratamiento de 
envejecimiento (cercanos a los 500 HV0,5). En el baño de fusión se ha 
perdido el endurecimiento obtenido tras dicho tratamiento y los valores 
de dureza, si la huella no cae encima o en las cercanías de ninguna 
partícula de TiN (fila BF de la tabla 7.5), son parecidos a los del AM en 
estado de recocido de solubilización (Figura 7.22). Si las huellas están 
sobre o muy cerca de alguna  partícula (fila BF(P) de la tabla 7.5.) el 
valor de dureza aumenta mucho, sobrepasando en algunos casos el 
obtenido en el acero maraging tras el tratamiento de envejecimiento 
(Figura 7.23). En todo caso el acero del baño de fusión y la ZAC poco 
atacada (ZAC-GG y ZAC-GF) presentan durezas similares a la del acero 
en estado de recocido de solubilización e hipertemple (cercanos a 325 
HV0,2), y la ZAC más atacada alrededor de 390 HV0,2.  




Figura 7.22. Condición F. Dureza media por zonas en los distintos cordones 
obtenidos. En el baño de fusión se realizaron las medidas solamente sobre la 
matriz de acero. 
 
Figura 7.23. Condición F. Dureza media por zonas en los cordones obtenidos. 
Se ha tenido en cuenta la influencia de partículas de TiN cercanas e incluso 
parcialmente afectadas por la huella de dureza. 
En cuanto a los valores de dureza obtenidos en el acero maraging en la 
condición  G, los valores de dureza obtenidos tanto en el material base no 
afectado por el proceso de recubrimiento superficial como en las zonas 
afectadas térmicamente son similares a los obtenidos en el acero 
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maraging sometido al tratamiento térmico de envejecimiento optimizado 
(Tabla 7.6).  
Tabla 7.6. Valores medios de dureza HV0,2 en las distintas zonas de los 
cordones obtenidos tras el recubrimiento superficial por láser cladding y 
posterior envejecimiento (Condición G). 
Zona 
Muestra 
1S2 TT 2S2 TT 4S2 TT 
MB 504 500.1 507 
ZAC-FA 495.5 524 520.2 
ZAC-GF 522 516 496 
ZAC-GG 510 496 515.25 
BF 787.4 726.2 752 
 
Sin embargo, en el baño de fusión solidificado se nota claramente el 
endurecimiento producido por el plaqueado superficial  y el posterior 
endurecimiento por envejecimiento, ya que se alcanzan valores superiores 
a 725 HV 0,2 en todos los casos (casi un 50 % superiores a los obtenidos 
en el acero maraging envejecido a máxima dureza) (Figura 7.24). 
Figura 7.24. Condición G. Dureza media por zonas en los cordones obtenidos 
tras el recubrimiento superficial por láser cladding y posterior envejecimiento . 
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3. Resistencia al desgaste por deslizamiento 
El coeficiente de fricción registrado en los ensayos de desgaste por 
deslizamiento muestra, nuevamente, un comportamiento transitorio 
inicial hasta alcanzar valores estacionarios medios muy cercanos a 0,8, 
tanto en  las muestras revestidas superficialmente y sin tratamiento 
térmico de envejecimiento posterior, como en las que han sido 
envejecidas finalmente.  
Como era de esperar el volumen arrancado en muestras no envejecidas es 
superior al arrancado en muestras que sí lo están, sobre todo en el caso de 
las muestras 2 y 4, en las que con el envejecimiento se consigue una 
notable mejora en la resistencia al desgaste, mejorando la tasa específica 
de desgaste en un orden de magnitud (Tabla 7.7.). La tasa específica de 
desgaste de cualquiera de las muestras recubiertas con TiN es muy 
inferior a la obtenida en el acero maraging envejecido. 
Tabla 7.7. Coeficiente de fricción, volumen de material arrancado y tasa 
específica de desgaste de las muestras recubiertas por láser cladding 







Tasa específica de 
desgaste (mm3/Nm) 
1S2 0,76 0,02 4 x 10-6 
2S2 0,82 0,09 1,8 x 10-5 
4S2 0,8 0,07 1,4 x 10-5 
1S2 TT 0,77 0,014 2,7 x 10-6 
2S2TT 0,77 0,031 5,4 x 10-6 
4S2TT 0,72 0,029 5,7 x 10-6 
 
El análisis morfológico del fondo de las huellas generadas muestra que el 
mecanismo de desgaste presente es eminentemente abrasivo y en mayor 
medida cuanto mayor es la dureza del material, o lo que es lo mismo, 
sobre todo cuando el acero maraging procesado por láser cladding ha 
sido sometido a un envejecimiento final (Figuras 7.25 a 7.27).  
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La presencia de microsurcos (Figuras 7.25 a 7.28) evidencia la existencia 
de un mecanismo de desgaste abrasivo a baja presión, producido por 
partículas muy duras probablemente arrancadas de la bola cerámica usada 
como pin, y que actúa como mecanismo predominante. 
Por otro lado, el arranque de material de las superficies de desgaste que 
origina cavidades alargadas, formadas por deslaminación en la dirección 
de deslizamiento, junto con la presencia de partículas arrancadas y de 
deformación plástica en la dirección de deslizamiento indica que el 
material ha sido eliminado en parte debido a desgaste adhesivo, proceso 
más claro en el caso del acero maraging procesado en las condiciones de 
menor dureza, es decir sin tratamiento térmico de endurecimiento por 
envejecimiento final, tal y como se puede apreciar en las imágenes de la 
condición 7.25 a 7.27 y 7.29. 
  
Figura 7.25. (SEM) Fondo de huella de desgaste. Muestras 1S2 (Izqda.) y 
1S2TT (Dcha.). 
  
Figura 7.26. (SEM) Fondo de huella de desgaste. Muestras 2S2 (Izqda.) y 
2S2TT (Dcha.). 




Figura 7.27. (SEM). Fondo de huella de desgaste. Muestras 4S2 (Izqda.) y 
4S2TT (Dcha.). 
  
Figura 7.28. (SEM). Microsurcos característicos de desgaste abrasivo en el 
fondo de huella de desgaste. Muestras 1S2TT (Izqda.) y 4S2TT (Dcha.). 
  
Figura 7.29. (SEM). Cavidades características de desgaste adhesivo en el fondo 
de huella. Muestras 2S2(Izqda.) y 4S2 (Dcha.). 
El mecanismo de desgaste adhesivo está claramente asociado a las grietas 
descritas  identificadas en la muestra 1S2 y 1S2TT (Figura 7.30). 




Figura 7.30. (SEM). Desgaste por deslizamiento pin–on-disk. Mecanismo de 
desgaste adhesivo en el fondo de huella asociado a las grietas presentes en las 
muestras 1S2 y 1S2TT. Imagen general (Izqda.) y detalle (Dcha.). 
Aunque los valores medios de dureza más elevados y la tasa específica de 
desgaste menor se consiguen en la muestra 1S2, procesada con una 
potencia de 2,2 kW y una velocidad de avance 5 mm/s, las grietas 
superficiales presentes en la misma pueden contribuir, sin duda alguna, al 
fallo de componentes así procesados durante su vida en servicio debido a 
los fuertes requerimientos termo-mecánicos a los que estarán sometidos. 
Sin embargo, es posible llevar a cabo un proceso de recubrimiento 
superficial mediante un láser de Nd:YAG utilizando los parámetros 
correspondientes a las muestras 2S2 y 4S2. Los recubrimientos obtenidos 
son de calidad (sin poros, grietas, …) y los parámetros utilizados 
permiten conseguir una buena productividad además de cordones 
fundidos con una penetración adecuada y una zona afectada térmicamente 
estrecha factores a tener en cuenta con vistas a minimizar la distorsión 
originada en la pieza por el procesado 
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7.4. CONCLUSIONES   
En este capítulo se analizó la influencia de algunos de los parámetros 
implicados en el proceso de recubrimiento superficial con partículas de 
TiN mediante un láser de Nd:YAG (Laser cladding, LC), esencialmente 
la potencia aplicada, la velocidad de barrido del haz láser y el solape 
entre cordones utilizado,  en las características microestructurales y en la 
dureza y la resistencia al desgaste por deslizamiento de un acero 
maraging avanzado de bajo contenido en níquel (14%) y se han 
alcanzado los objetivos propuestos:  
1. Se logró la optimización del proceso de refusión superficial con 
aporte de material para obtener, en la superficie tratada, un 
material compuesto de matriz de acero maraging reforzado por 
partículas cerámicas de TiN de elevada dureza y resistencia al 
desgaste. 
2. Se determinó el efecto del porcentaje de solape entre pasadas del 
láser al realizar la refusión superficial con aporte de partículas de 
TiN, bajo condiciones de flujo constante. 
3. Se caracterizó microestructural, mecánica (en base a la dureza) y 
tribológicamente  la superficie procesada. 
Se puede concluir que el recubrimiento superficial mediante láser 
cladding, con partículas de TiN,  utilizando un láser de Nd:YAG es una 
técnica adecuada para la reparación de superficies dañadas de 
herramientas y de otros componentes fabricados en un acero maraging de 
bajo níquel (14%) ya que las propiedades superficiales de dureza y 
resistencia al desgaste por deslizamiento obtenidas son superiores  a las 
de la superficie del acero maraging  en condiciones de servicio. A tal fin, 
es condición indispensable que tras el proceso de recubrimiento se realice 
un último tratamiento térmico de endurecimiento por envejecimiento. 
Para ello  se utilizó un diámetro de spot láser de 4 mm y un solape del 
40% entre cordones adyacentes y se aplicaron combinaciones potencia  
del láser – velocidad de avance de 2,2 kW - 8 mm/s y 1,8 kW - 5 mm/s, 
que generan energías aportadas de 68,75 y 90 J/mm2 respectivamente. 
Esto permite conseguir una buena productividad además de cordones 
continuos con una penetración adecuada y una zona afectada 
térmicamente estrecha factores a tener en cuenta con vistas a minimizar la 
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distorsión originada en la pieza por el procesado. Además, cabe 
mencionar: 
1. Tras el recubrimiento superficial se consiguió una distribución 
adecuada de las partículas en la matriz de acero, en la que 
permanecen perfectamente embebidas. En algunos casos se 
observan microcavidades que pueden haber sido originadas 
durante el proceso de solidificación posterior, a partir de la rotura 
de partículas previamente agrietadas o de la separación de 
acumulaciones de partículas previas. No se observan signos de 
reactividad matriz - partículas. Todos estos factores permanecen 
inalterados al realizar el tratamiento de maduración posterior. 
2. La microestructura de las muestras procesadas es totalmente 
martensítica y en ellas se pueden apreciar distintas regiones 
generadas por el aporte térmico: el baño de fusión solidificado, la 
zona afectada por el calor y el material base. El baño de fusión 
presenta una microestructura celular/dendrítica ultrafina, 
generada por la rápida velocidad de solidificación y los elevados 
gradientes térmicos. La zona afectada por el calor se puede 
subdividir a su vez en varias sub-zonas; la primera de ellas, 
adyacente al baño de fusión solidificado está compuesta por una 
zona de grano grueso al lado del baño de fusión, la segunda, 
situada justo bajo la anterior, presenta un tamaño de  grano más 
fino y, finalmente, entre esta última y el material base existe una 
zona afectada por el calor fuertemente atacada. El análisis de los 
resultados obtenidos de los ensayos de dureza confirma la 
existencia de estas zonas. 
3. Queda patente que tras el recubrimiento superficial existe una 
pérdida del endurecimiento del material en las zonas afectadas 
por el proceso de láser cladding, aunque en el baño de fusión en 
ocasiones se alcanzan valores de dureza superiores a los del 
material base envejecido, debido a la cercanía de las partículas de 
TiN. El acero del baño de fusión y la ZAC poco atacada 
presentan valores similares a los del material en estado de 
recocido (cercanos a 325 HV0,2), y la ZAC más atacada alrededor 
de 390 HV0,2. Sin embargo, tras el tratamiento de envejecimiento 
final se consigue recuperar totalmente la dureza en las zonas 
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afectadas por el calor durante el recubrimiento láser. Además en 
el baño de fusión solidificado  se alcanzan los máximos valores 
de dureza registrados, superiores en todos los casos a 725 HV0,2. 
4. La resistencia al desgaste del acero maraging recubierto 
superficialmente  mediante láser cladding se ve claramente 
mejorada si, tras la modificación superficial, se realiza un 
tratamiento térmico de envejecimiento en condiciones de máxima 











Mejora de la dureza superficial y de la resistencia 
al desgaste de un acero maraging de bajo 
contenido en níquel, grado 200, mediante técnicas 







A la vista de los resultados mostrados, se puede decir que es posible 
mejorar las características superficiales de un acero maraging (AM) de 
bajo níquel (14%) utilizando para ello procesos de refusión superficial 
basados en la tecnología láser. A tal fin es necesario tener en cuenta, en 
todo momento, que las propiedades características de este tipo de 
materiales dependen en gran medida de la realización de un tratamiento 
térmico de endurecimiento por envejecimiento. Se optimizaron los 
parámetros operacionales del haz láser para llevar a cabo dos procesos de 
modificación superficial basados en dicha tecnología, la refusión 
superficial sin aporte (Laser surface melting, LSM) y el recubrimiento 
superficial con aporte de partículas de TiN (Laser cladding, LC).  A 
modo de resumen en la figura 8.1 se identifican las distintas condiciones 
de procesado a las que han sido sometidas las muestras de acero 
maraging estudiadas: 
 “Condición A” (Condición de recepción): AM sometido a un 
recocido de solubilización e hipertemple. 
 “Condición B” (Condición de servicio): AM en la condición de 
máxima dureza: Endurecido mediante un tratamiento térmico de 
maduración artificial a 525ºC durante 6 horas y posterior 
enfriamiento al aire. 
 “Condición C”: Refusión superficial por láser sobre el AM en la 
condición A (condición de recepción). 
 “Condición D”: Después de realizar la LSM sobre el material en 
la condición A, se sometió a un tratamiento térmico de 
maduración o envejecimiento en las condiciones óptimas 
descritas anteriormente para obtener la condición B del AM.  
 “Condición E” (Condición de reparación): Acero en la 
condición B o de servicio, que fue refundido mediante LSM y a 
continuación endurecido por maduración para obtener las 
condiciones óptimas descritas anteriormente y lograr la condición 
B del acero. 
 “Condición F”: AM en la condición B o de servicio, que fue 
sometido a un recubrimiento superficial mediante LC. 
 “Condición G”: AM en la condición F que posteriormente fue 






condiciones óptimas descritas anteriormente en la condición B 
del acero. 
 
Figura 8.1. Condiciones de procesado del acero maraging. 
1. Microestructura 
En AM presenta una microestructura completamente martensítica en 
todas las condiciones estudiadas, tal y como se puede ver en la figura 8.2, 
con la salvedad de la presencia de una pequeña cantidad de islas de 








Figura 8.2. Resumen de microestructura que presenta el AM estudiado en las 
principales condiciones analizadas (A, B, E y G). Zonas afectadas por el aporte 
térmico de muestras procesadas por LSM y LC. Crecimiento equiáxico (1), 
celular, columnar dendrítico y planar (2 y 3)  en los baños de fusión. Zona de 
solape de cordones (4). 
En las muestras sometidas a refusión superficial, con o sin aporte de 
material, el baño de fusión presenta una microestructura celular y 






más externa de los cordones. Además, en las muestras procesadas por 
LC, las partículas de TiN están perfectamente  distribuidas y embebidas 
en la matriz. La zona afectada por el calor muestra una microestructura 
compleja, formada por distintas sub-zonas con distintos tamaños de grano 
y distintas reactividades a los ataques metalográficos. En los cordones 
con multipasada, la ZAC generada por un cordón no modifica la 
microestructura del baño de fusión generado por el cordón anterior. 
2. Incremento de la dureza superficial 
En la figura 8.3 están representados los valores medios de dureza 
obtenidos en  el acero maraging de bajo níquel (14%) procesado en las 
distintas condiciones utilizando, en todo caso, los parámetros optimizados 
a tal efecto.  
 
Figura 8.3. Valores medios de dureza del AM procesado, según los parámetros 
optimizados, en las distintas condiciones estudiadas. 
A la vista de este gráfico se puede concluir: 
1. Como era de suponer, el tratamiento térmico de endurecimiento 
por envejecimiento es el principal responsable de la elevada 
dureza que presentan este tipo de aleaciones. Las muestras que 
han sido procesadas mediante láser y no son envejecidas 






similares a los del acero maraging en estado de recocido de 
solubilización e hipertemple (Condición A), mientras que las 
procesadas mediante láser y posteriormente envejecidas 
(Condiciones D, E y G) presentan los valores de dureza más 
elevados, superiores incluso a los del acero maraging envejecido 
en condición de máxima dureza (Condición B). 
2. Indudablemente, la realización de procesos de modificación 
superficial mediante láser previos al tratamiento térmico de 
endurecimiento por envejecimiento (Condiciones D, E y G) 
ejerce un efecto beneficioso de incremento de la dureza, 
especialmente en el caso del acero recubierto superficialmente 
mediante láser cladding (Condición G), con el que se alcanzan 
durezas superiores, hasta en un 50 %, a las del acero maraging 
envejecido en condición de máxima dureza (Condición B) 
 
3. Mejora de la resistencia al desgaste por deslizamiento 
En la figuras 8.4 y 8.5 se muestran los valores medios de  volumen de 
material arrancado y de la tasa específica de desgaste obtenida tras los 
ensayos de desgaste por deslizamiento realizados sobre  el acero 
maraging de bajo níquel (14%) procesado en las distintas condiciones 
utilizando, en todo caso, los parámetros optimizados a tal efecto. 
 
Figura 8.4.  Volumen de material arrancado en los ensayos de desgaste  del AM 






La resistencia al desgaste del acero se ve afectada por los procesos de 
modificación superficial y aunque depende, sobre todo, de la realización 
del tratamiento térmico de endurecimiento por envejecimiento, el 
recubrimiento con partículas de TiN por si solo origina una notable 
mejora en el comportamiento del acero maraging. 
 
Figura 8.5. Valores medios de  la tasa de desgaste específica obtenida en el AM 
procesado, según los parámetros optimizados, en las distintas condiciones 
estudiadas tras los ensayos de desgaste por deslizamiento. 
Así, se puede decir que: 
1. Las muestras procesadas mediante refusión superficial por láser y 
no envejecidas posteriormente (Condición C) muestran una 
resistencia al desgaste, en términos de volumen de material 
arrancado y, por tanto, de tasa específica de desgaste similar a la 
del acero maraging en estado de recocido de solubilización e 
hipertemple (Condición A).  
2. Las muestras procesadas mediante refusión superficial por láser y 
envejecidas posteriormente (Condiciones D y E), muestran una 
mejor  resistencia al desgaste, sin alcanzar todavía la 
correspondiente al acero maraging envejecido en condición de 
máxima dureza (Condición B). 
3. Las partículas de TiN (Condiciones F y G) incrementan la 
resistencia al desgaste, mejorándola claramente con respecto a la 






máxima dureza (Condición B) incluso aunque el material 
compuesto obtenido no se someta a un tratamiento térmico de 
envejecimiento posterior (Condición F).  Las muestras sometidas 
a un tratamiento térmico de envejecimiento final (Condición G) 
muestran una resistencia al desgaste muy superior al material 
procesado en cualquiera de las otras condiciones, disminuyendo 
la tasa específica de desgaste en un orden de magnitud si se 
compara con las que no han sido envejecidas tras el proceso de 
láser cladding (Condición F) o al acero maraging envejecido 
(Condición B) y hasta dos órdenes de magnitud con respecto al 
resto de muestras que no han sido envejecidas finalmente 


















A continuación se recogen, a modo de resumen final, las principales 
conclusiones obtenidas a lo largo de la investigación realizada y 
presentadas en cada uno de los capítulos de esta memoria. 
Este trabajo surge de la idea inicial de avanzar en el conocimiento de los 
nuevos maraging de bajo contenido en Ni, ya que suponen una 
prometedora alternativa a los actuales aceros de herramientas empleados 
en los moldes de fundición por inyección a presión. Asimismo, se expuso 
la necesidad de prolongar la vida en servicio de dichos moldes, mediante 
un tratamiento superficial que reduzca los importantes deterioros 
originados durante su operación, y así mejorar la rentabilidad del proceso 
de fundición por inyección. 
Para ello se seleccionó un acero maraging de bajo contenido en níquel 
(14%), grado 200, representante comercial de esta nueva familia de 
aceros. Como primer paso, se optimizó el tratamiento tratamiento térmico 
de endurecimiento por precipitación, que ha permitido obtener una muy 
buena combinación de propiedades de dureza, resistencia mecánica y 
tenacidad en todo el material.  
Tras ello, se procedió a modificar superficialmente el acero a través de 
los procesos de refusión superficial  láser sin aporte de material (LSM) y 
de refusión superficial por láser con aporte de partículas cerámicas de 
TiN (Laser Cladding, LC), logrando determinar los parámetros 
operativos que conducen a una notable reducción del desgaste. 
El estudio en profundidad realizado de los efectos producidos por dichas 
técnicas de procesado en la microestructura y las propiedades del acero, 
permite considerar la utilización de estas técnicas en la reparación 
superficial de utillajes fabricados en este tipo de acero.  
Por lo tanto, es posible considerar que se ha cumplido el objetivo global 
del estudio. A continuación se detallan los objetivos concretos que se 
expresaron en la memoria y los resultados logrados en la investigación. 
1. Lograr la optimización del tratamiento térmico de endurecimiento por 
precipitación, principal responsable de la excelente  combinación de 






 Se determinó que el tratamiento óptimo de la etapa de 
envejecimiento del endurecimiento por precipitación consiste en un 
calentamiento a 525ºC, un mantenimiento durante 6 horas a esta 
temperatura y un posterior enfriamiento al aire. 
 Se realizó el estudio de la microestructura obtenida tras el 
tratamiento térmico, siendo la matriz completamente martensítica, 
con la morfología de listones, típica de las martensitas de bajo 
contenido en carbono y composición Fe-Ni. En ella se encuentran 
inclusiones regularmente distribuidas, fundamentalmente de Ti y Zr, 
perfectamente identificables en cuanto a su forma, tamaño y 
composición. También se ha detectado segregación de Mo en los 
límites de grano de la austenita primaria. Se ha determinado que el 
tamaño de los precipitados de endurecimiento formados en la etapa 
de maduración oscila entre 5 y 10 nm de diámetro, por lo que no ha 
sido posible su caracterización mediante las técnicas de microscopía 
óptica y SEM utilizadas. No se detectó austenita ni retenida ni 
formada por reversión a partir de la martensita durante el 
envejecimiento, lo que ha permitido confirmar una importante 
ventaja de este nuevo acero de bajo contenido en Ni frente a los 
aceros maraging tradicionales de 18% Ni. 
 Con este tratamiento térmico de precipitación se consigue una 
excelente combinación de propiedades de resistencia y tenacidad. Se 
logra un  aumento de dureza del acero un 47% con respecto a la 
condición de solubilización e hipertemple, alcanzando un valor de 
478 HV10. Presenta una resistencia a tracción de 1.635 MPa, un 
límite elástico de 1.576 MPa, un alargamiento porcentual tras rotura 
del 10% y una estricción del 54,5% a temperatura ambiente. Estos 
valores se ven afectados ligeramente por el incremento de la 
temperatura de ensayo; así, a 400ºC, la resistencia a tracción 
desciende hasta 1.415 MPa y el límite elástico hasta 1.309 MPa 
mientras que el alargamiento porcentual tras rotura del 9,5% y la 
estricción a la rotura del 53,5% prácticamente se mantienen. A 
temperatura ambiente se alcanza una energía absorbida durante el 
ensayo de flexión por choque de 36 J en la dirección de laminación y 






 La resistencia al desgaste por deslizamiento también se incrementa 
notablemente tras la realización del tratamiento de endurecimiento 
por precipitación optimizado. Concretamente se logran reducciones 
superiores al 80% en la tasa específica de desgaste, que pasa de 
2,43 x 10-4 mm3/Nm en las muestras de acero maraging en condición 
de recepción, a 4,57 x 10-5 mm3/Nm en las de acero tratado 
térmicamente. En ambos casos, se determinó que el mecanismo de 
desgaste es esencialmente abrasivo, si bien existe cierta componente 
de desgaste adhesivo. 
2. Optimizar el proceso de refusión superficial sin aporte (Laser Surface 
Melting, LSM) mediante un láser de Nd:YAG, con el fin de poder 
aplicar esta técnica en la reparación, sin aporte de material, para 
eliminar defectos superficiales muy pequeños como son microfisuras y 
fisuras poco profundas como las que se pueden producir, por ejemplo, 
en determinadas zonas críticas de los moldes de fundición por 
inyección a presión debido a la existencia de tensiones térmicas muy 
localizadas y por fatiga térmica. 
 Se ha determinado que, al aplicar una potencia del láser de 2 kW, 
con una velocidad de avance 50 mm/s, y un diámetro del haz 
incidente sobre la superficie del material (laser spot) 3 mm, 
produciendo un solape del 25% entre pasadas de refusión 
adyacentes, se pueden reparar pequeñas grietas originadas 
durante la vida en servicio en la superficie del acero maraging 
estudiado. La mejor combinación de propiedades se consigue 
después del tratamiento térmico de envejecimiento optimizado. 
La densidad de energía aplicada Ed=13,33 J/mm2 y la velocidad 
de avance del láser de 50 mm/s permiten conseguir una buena 
productividad además de obtener pasadas de refusión con una 
penetración adecuada y una zona afectada térmicamente estrecha, 
factores a tener en cuenta si se quiere minimizar la distorsión 
originada en la pieza procesada. 
 Se completó la caracterización microestructural de los aceros 
modificados. La microestructura de las muestras procesadas es 
totalmente martensítica y presenta diferentes regiones: el baño de 






material base. El baño de fusión solidificado presenta una 
microestructura celular/dendrítica ultrafina, generada por la 
rápida velocidad de solidificación y los elevados gradientes 
térmicos presentes. La zona ZAC se puede dividir, a su vez, en 
varias sub-zonas; la primera de ellas, adyacente al baño de fusión 
solidificado, tiene un grano grueso, la segunda, situada justo por 
debajo de la anterior, presenta un tamaño de grano más fino y, 
finalmente, entre esta última y el material base existe una zona 
afectada por el calor fuertemente atacada y oscurecida por el 
reactivo empleado para destacar las sub-zonas. No se ha 
detectado austenita retenida ni originada por reversión de la 
martensita. Tan sólo en las muestras correspondientes al tiempo 
de envejecimiento más largo, se han detectado algunas islas de 
austenita de tamaño muy reducido situadas en la zona 
fuertemente atacada de la ZAC. 
 La mejor combinación de dureza y resistencia al desgaste por 
deslizamiento se consiguió tras someter al acero maraging, 
endurecido por el tratamiento optimizado de envejecimiento, a un 
proceso LSM, con solape entre pasadas de refusión del 25 %, y a 
un tratamiento térmico final de envejecimiento, también con la 
temperatura y tiempos que corresponden a las condiciones 
optimizadas. Con el tratamiento térmico de envejecimiento final 
se logra mejorar la dureza superficial del acero. Así, se alcanzan 
valores medios de 520 HV0,1, superiores a los 478 HV10 del 
material base envejecido, mientras que la resistencia al desgaste 
por deslizamiento se mantiene en valores similares en ambos 
casos (tasas específicas de desgaste de 4,57 x 10-5 mm3/Nm en el 
acero maraging envejecido y 5,64 x 10-5 mm3/Nm en el acero 
refundido superficialmente y posteriormente envejecido). 
 La resistencia a la corrosión del acero maraging, refundido 
superficialmente con un solape del 25% entre pasadas de refusión 
y posteriormente endurecido por envejecimiento, en una solución 
0,1 M de NaCl desaireada mejoró ligeramente con respecto a la 
del acero maraging envejecido sin refusión superficial. La 






combinado de la gran homogeneidad química del material y a la 
microestructura ultra-fina obtenida tras LSM.  
3. Lograr la optimización del proceso de refusión superficial con 
aporte (Laser Cladding, LC) para obtener, en la superficie tratada, 
un material compuesto de matriz de acero maraging reforzado por 
partículas cerámicas de TiN de elevada dureza y resistencia al 
desgaste. 
 Se puede concluir que la técnica LC, con partículas cerámicas de 
TiN, utilizando un láser de Nd:YAG es adecuada para obtener 
superficialmente un material compuesto de matriz metálica 
(acero maraging) reforzado por partículas cerámicas. 
 Permite reparar superficies dañadas de herramientas y otros 
componentes fabricados en un acero maraging de bajo contenido 
en níquel (14%), ya que las propiedades superficiales obtenidas 
son superiores a las del acero maraging en condiciones de 
servicio. Para ello, es condición indispensable que a continuación 
del LC se realice un último tratamiento térmico de 
envejecimiento.  
 Con un diámetro del haz incidente sobre la superficie del material 
(laser spot) de 4 mm, un solape del 40% entre cordones 
adyacentes y aplicando combinaciones de potencia del 
láser/velocidad de avance de 2,2 kW/8 mm/s y 1,8 kW/5 mm/s, 
que aportan al material densidades de energía de 68,75 y 
90 J/mm2 respectivamente y que permiten conseguir una buena 
productividad, se generaron cordones fundidos con una 
penetración adecuada y una ZAC estrecha; factores a tener en 
cuenta para minimizar la distorsión originada en la pieza por el 
procesado LC. 
 Se consiguió una distribución adecuada de las partículas 
cerámicas en la matriz de acero, en la que permanecen 
perfectamente embebidas. No se observaron signos de reactividad 






 La microestructura de las muestras obtenidas es totalmente 
martensítica y en ella, también se pueden apreciar las mismas 
distintas regiones características generadas por el aporte térmico 
que en el proceso LSM: el baño de fusión solidificado, la zona 
afectada por el calor (ZAC) y el material base. El baño de fusión 
presenta una microestructura celular/dendrítica ultra-fina, 
generada por la rápida velocidad de solidificación y los elevados 
gradientes térmicos. La ZAC se puede dividir, a su vez, en varias 
sub-zonas; la primera de ellas, adyacente al baño de fusión 
solidificado, tiene un grano grueso, la segunda, situada justo por 
debajo de la bajo la anterior, presenta un tamaño de grano más 
fino y, finalmente, entre esta última y el material base existe una 
sub-zona que está fuertemente atacada y oscurecida por el 
reactivo empleado.  
 Se observó una pérdida del endurecimiento del material en las 
zonas térmicamente afectadas por el LC, aunque en el baño de 
fusión solidificado, en ocasiones se alcanzan valores de dureza 
superiores a los del material base envejecido debido a la cercanía 
de las partículas de TiN. Por ello, es necesario realizar la un 
tratamiento térmico de envejecimiento final del acero para 
conseguir recuperar totalmente la dureza en estas zonas. En el 
baño de fusión solidificado, debido al efecto de las partículas de 
refuerzo, se alcanzan los máximos valores de dureza registrados, 
superiores en todos los casos a 725 HV0,2. 
 El LC con partículas de TiN origina una notable mejora de la 
resistencia al desgaste por deslizamiento del acero, aún en el caso 
de que no se llevase a cabo un tratamiento térmico de 
envejecimiento posterior. La resistencia al desgaste del acero 
recubierto y posteriormente envejecido (tasa específica de 
desgaste de 5,7 x 10-6 mm3/Nm) es considerablemente mayor que 
la mejor de las obtenidas en cualquier otra de las condiciones 







Queda por tanto demostrado que la combinación de cualquiera de las 
dos técnicas de refusión superficial mediante tecnología láser 
propuestas con un tratamiento térmico de envejecimiento final del 
acero maraging estudiado, permite obtener un material de mayor 
dureza y resistencia al desgaste superficial que el acero maraging 












Líneas de investigación futuras 
 





Se proponen las siguientes posibles líneas de investigación futuras que 
están estrechamente relacionadas con el trabajo desarrollado en esta tesis 
doctoral.  
Una línea general de investigación podría estar relacionada con el interés 
de obtener intercaras heterogéneas de partículas cerámicas que estén 
firmemente adheridas al substrato metálico que las rodea mediante 
refusión superficial por láser del substrato para conseguir materiales 
compuestos superficiales de matriz metálica. El punto de focalización de 
la investigación sigue siendo el control de la microestructura de los 
materiales tratados con láser para conseguir una mejora de sus 
propiedades mecánicas, tribológicas y químicas de las superficies 
metálicas. En este caso, se pueden citar las siguientes líneas de 
investigación concretas: 
 Estudio y optimización del proceso de refusión superficial con 
aportación de partículas cerámicas de TiN mediante la 
deposición de multicapas que permita la realización de 
reparaciones más profundas en moldes de fundición inyectada 
a presión construidos con aceros maraging de bajo contenido 
en níquel.  
 Estudio y optimización del proceso de refusión superficial con 
aportación de nano partículas de TiN tanto en capa simple con 
multipasadas con solape, como en multicapas.  
 Estudio y optimización del proceso de refusión superficial con 
aportación de partículas cerámicas aplicado a materiales base 
ligeros, esencialmente aleaciones de aluminio y titanio para 
mejorar sus propiedades mecánicas, tribológicas y químicas. 





Otra línea general de investigación futura podría estar relacionada con el 
interés de obtener intercaras homogéneas que estén firmemente adheridas 
al substrato metálico mediante refusión superficial por láser. Se crea una 
capa superficial mediante la fusión total del material de aportación, de 
manera que se origina una nueva aleación superficial con el acero del 
substrato. Se pueden citar las siguientes líneas de investigación concretas: 
 Estudio y optimización del proceso de refusión superficial con 
aportación utilizando un material de aporte en forma de varilla,  
alambre tubular o banda de composición química similar o 
distinta al acero maraging estudiado en esta tesis para obtener 
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